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Laves-Phasen sind intermetallische Verbindungen der Zusammensetzung AB2, die in
den Strukturtypen C14 (MgZn2), C15 (MgCu2), C36 (MgNi2) oder deren Abko¨mm-
lingen kristallisieren. Diese sind Polytypen mit einem gemeinsamen grundlegenden
Strukturmuster. Insgesamt sind u¨ber 1400 bina¨re und terna¨re Laves-Phasen be-
kannt [1, 2]. Sie stellen damit die gro¨ßte Gruppe der bislang bekannten interme-
tallischen Verbindungen dar. Laves-Phasen werden von nahezu allen Metallen des
Periodensystems gebildet. Daru¨ber hinaus ko¨nnen auch Halbmetalle wie z. B. Silici-
um Bestandteil terna¨rer Laves-Phasen sein.
Laves-Phasen wurden intensiv untersucht um grundlegende Aspekte der Phasen-
stabilita¨t zu verstehen. Geometrische und elektronische Faktoren haben sich in ihrer
Vorhersagekraft bezu¨glich des Auftretens und der Stabilita¨t einer Laves-Phase aber
nur in wenigen Fa¨llen als hilfreich erwiesen. Insbesondere u¨ber die Chemie der von
U¨bergangsmetallen gebildeten Laves-Phasen, die technologisch am interessantesten
sind [3], ist wenig bekannt. Der Grund fu¨r das Auftreten von Homogenita¨tsbereichen
und damit einhergehender struktureller Defekte ist in den meisten Fa¨llen immer noch
unklar und spiegelt grundsa¨tzliche Probleme in der Chemie intermetallischer Ver-
bindungen wider: Das unvollsta¨ndige Bild der chemischen Bindung, die Tendenz zur
Bildung ausgedehnter Homogenita¨tsbereiche sowie der Einfluss von Minorita¨tskom-
ponenten auf Struktur und Phasenstabilita¨t ist bei intermetallischen Verbindungen
gro¨ßer als bei vielen anderen Verbindungsklassen. Daher sind die Informationen u¨ber
Struktur, Stabiblita¨t und physikalische Eigenschaften intermetallischer Verbindun-
gen im Allgemeinen unvollsta¨ndig und mitunter unzuverla¨ssig oder widerspru¨chlich.
Mit einer grundlegenden Untersuchung der Laves-Phasen in einer begrenzten
Anzahl von Systemen soll diese Arbeit einige dieser offenen Fragen beantworten.
Als Modellsysteme wurden Laves-Phasen in den Systemen Nb–TM (TM = Cr, Mn,
Fe, Co) und Nb–Cr–TM (TM = Co, Ni) ausgewa¨hlt. Das Ziel der Untersuchung ist,
das Wechselspiel zwischen chemischer Bindung, Struktur und Phasenstabilita¨t fu¨r
die Laves-Phasen auf der Grundlage genauer experimenteller Daten zu beleuchten.
Dazu wurde ein umfassendes Forschungsprogramm von der Optimierung der Proben-
pra¨paration u¨ber die metallographische und kristallographische Charakterisierung




Die Zuordnung einer Verbindung zur Klasse der Laves-Phasen erfolgt auf der Grund-
lage ihrer Kristallstruktur. Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen spiegeln die von
Goldschmidt und Laves [4] formulierten kristallchemischen Stabilita¨tskriterien
wider (aus [5]):
1. Raumprinzip. Die Bausteine ordnen sich in der Kristallstruktur so an, dass der
Raum am dichtesten ausgefu¨llt wird (Prinzip der dichten Packung).
2. Symmetrieprinzip. Die Anordnung der Bausteine strebt nach einer mo¨glichst
hohen Symmetrie.
3. Wechselwirkungsprinzip. Die Anordnung erfolgt so, dass die einzelnen Baustei-
ne mit mo¨glichst vielen anderen Bausteinen in Wechselwirkung stehen (d. h.
benachbart sind).
Obwohl die Kristallstrukturen der Laves-Phasen den drei oben genannten Kriterien
weitestgehend entsprechen, werden Abweichungen von der nach dem Hartkugelmo-
dell erwarteten Geometrie beobachtet, die auf elektronische Effekte zuru¨ckzufu¨hren
sind.
Die Vielfalt an mo¨glichen Komponenten, die teils stark ausgepra¨gten Homoge-
nita¨tsbereiche der Laves-Phasen und die große Bandbreite der Bildungsenthalpien
(von 0 bis −350 kJ/mol) zeigen, dass die chemische Bindung innerhalb der Familie
der Laves-Phasen sehr facettenreich sein muss und allgemein gu¨ltige Stabilia¨tskrite-
rien daher schwierig zu formulieren sind.
In diesem Kapitel werden die Kristallstrukturen der Laves-Phasen beschrieben.
Dies schließt die Beschreibung der Realstrukturen, also Verzerrungen der Strukturen
und Defekte (v. a. Punkt- und Fla¨chendefekte) ein. Daru¨ber hinaus werden Ansa¨tze
zur Beschreibung der Stabilita¨t und chemischen Bindung von Laves-Phasen vorge-
stellt und diskutiert. Schließlich werden die in dieser Arbeit untersuchten chemischen
Systeme na¨her erla¨utert.
2.1 Nomenklatur
In Summenformeln intermetallischer Phasen sollen die Komponenten nach Vorschlag
der IUPAC in alphabetischer Reihenfolge angegeben werden. Ha¨ufig werden die Ele-
mente in der Summenformel entsprechend ihrer Elektronegativita¨t angeordnet, die
allerdings bei U¨bergangsmetallen – je nach verwendeter Elektronegativita¨tsskala –
manchmal nicht eindeutig ist. Von einer gewa¨hlten Reihenfolge darf abgewichen
werden um Gemeinsamkeiten hervorzuheben.
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In dieser Arbeit wird immer die Schreibweise AB2 verwendet, d. h. die Elemen-
te werden gema¨ß der Besetzung der A- und B -Teilstrukturen angeordnet. Diese
Anordnung wird auch bei der Benennung der Zweistoffsysteme angewendet, z. B.
Nb–Cr, wobei Nb die A-Teilstruktur in einer Laves-Phase NbCr2 bildet. In terna¨ren
Phasen oder bina¨ren Phasen mit Homogenita¨tsbereich erfolgt die Anordnung der
Elemente, die dasselbe Untergitter besetzen, in der Reihenfolge ihrer Gruppennum-
mer, z. B. Nb(Cr1−xCox)2. Hier besetzen Cr und Co die B-Lagen statistisch; die
runde Klammer zeigt an, dass sich die Mischbesetzung nur auf die B-Teilstruktur
bezieht. Fu¨r bina¨re Verbindungen mit Homogenita¨tsbereich, in denen eine Atomsor-
te in beiden Teilstrukturen auftritt, wird ha¨ufig auch eine ku¨rzere Schreibweise der
From A1−xB2+x verwendet. Hier wird die A-Teilstruktur in einem B-reichen Kristall
teilweise mit B-Atomen besetzt.
2.2 Kristallstrukturen
2.2.1 Einordnung der Kristallstrukturen
Die Kristallstrukturen der intermetallischen Verbindungen MgZn2 (C14), MgCu2
(C15) und MgNi2 (C36) wurden in der ersten Ha¨lfte des vergangenen Jahrhunderts
in Arbeiten von Friauf [6, 7] sowie Laves und Witte [8] beschrieben. In der
letztgenannten Arbeit wird die enge Verwandtschaft der drei Kristallstrukturen her-
vorgehoben, aufgrund derer Schulze [9] diese drei Strukturtypen unter dem Begriff
Laves-Phasen zusammengefasst hat.
Frank und Kasper [10, 11] ordneten die Kristallstrukturen der Laves-Phasen
der Familie der tetraedrisch-dicht gepackten (tcp, tetrahedrally close packed) Struk-
turen zu. Dies sind dichte Kugelpackungen verschieden großer Kugeln in festen Zah-
lenverha¨ltnissen. Laves-Phasen repra¨sentieren die Packungen von zwei unterschied-
lich großen Kugelarten im Zahlenverha¨ltnis 1:2 (groß:klein), AB2. Die Kristallstruk-
turen der tcp-Phasen haben folgende Eigenschaften [12]: Sie enthalten ausschließlich
Tetraederlu¨cken, wobei die Tetraeder mit Atomen auf den Ecken im Allgemeinen ver-
zerrt sind (mit einem Verha¨ltnis der la¨ngsten zu ku¨rzesten Kante von ho¨chstens ca.
4/3) und es treten nur vier unterschiedliche Koordinationspolyeder auf. Dies sind die
so genannten Frank-Kasper-Polyeder, die in Abbildung 2.1 dargestellt sind. Diese
Polyeder haben 12, 14, 15 und 16 Ecken. Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen
stellen die einfachsten der tcp-Strukturen dar, da hier nur Polyeder der Koordina-
tionszahlen 12 und 16 vorliegen. Das Frank-Kasper-Polyeder mit der Koordinati-
onszahl 12 ist ein verzerrtes Ikosaeder, das der Koordinationszahl 16 ein vierfach
u¨berkappter Tetraederstumpf. Das große A-Atom ist dabei von vier A-Atomen und
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zwo¨lf B -Atomen umgeben, wa¨hrend das kleine B -Atom von sechs A-Atomen und
sechs B -Atomen umgeben ist.
Abbildung 2.1: Frank-Kasper-Polyeder mit den Koordinationszahlen (CN) 12, 14,
15 und 16.
Viele Kristallstrukturen ko¨nnen als Stapelung zweidimensional-unendlich ausge-
dehnter Strukturelemente, im einfachsten Fall ebener Netze, beschrieben werden.
Eine solche Beschreibung ist auch fu¨r die Laves-Phasen mo¨glich; das entsprechen-
de Sturkturelement wird in Abschnitt 2.2.2 beschrieben. Analog zu den dichtesten
Kugelpackungen gleich großer Kugeln, die von einer Reihe von Metallen realisiert
werden, treten auch im Falle der Laves-Phasen unterschiedliche Stapelfolgen auf.
Die ha¨ufigsten drei Stapelfolgen findet man in den Prototypen C14, C15 und C36
der Laves-Phasen. Daru¨ber hinaus ist noch eine Vielzahl weiterer Stapelvarianten
bekannt, die in terna¨ren Systemen beobachtet wurden und mitunter eine lange Pe-
riodizita¨t entlang der Stapelrichtung aufweisen. Die Kristallstrukturen einer Reihe
solcher Phasen wurden von Komura erstmals systematisch beschrieben [13–21], sie
heißen daher Komura-Phasen. Auch andere Autoren berichten u¨ber Stapelvarianten
der Laves-Phasen [22–24] mit großer Translationsperiode.
Die Strukturtypen der Laves-Phasen ko¨nnen mit dem Prototyp, dem Struktur-
bericht-Symbol [25] oder dem Pearson-Symbol [26] bezeichnet werden. Insbesondere
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zur Bezeichnung von komplizierten Stapelvarianten wird die von Ramsdell ein-
gefu¨hrte Notation [27] verwendet, in der die Anzahl der Schichten pro Elementar-
zelle und das Kristallsystem angegeben werden. Die verschiedenen Bezeichnungen
fu¨r die Strukturtypen der Laves-Phasen und einiger Komura-Phasen sind in Tabel-
le 2.1 zusammengefasst. In einigen Phasendiagrammen werden die Laves-Phasen mit
dem Buchstaben λ bezeichnet, der Strukturtyp wird dann als Index angegeben (λ1:
MgZn2, λ2: MgCu2, λ3: MgNi2). In dieser Arbeit wird meist die Strukturbericht-
Bezeichnung verwendet, die in der Literatur u¨ber Laves-Phasen weit verbreitet ist.





MgZn2 C14 hP12 2H
MgCu2 C15 cF24 3C
MgNi2 C36 hP24 4H
Mg(Ni0,45Cu0,55)2 – hP36 6H
Mg(Ag0,03Zn0,97)2 – hP48 8H
Mg(Ag0,07Zn0,93)2 – hR54
a 9R
Mg(Ag0,10Zn0,90)2 – hP60 10H
aDie Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
Die Kristallstrukturen der Laves-Phasen und ihre Varianten lassen sich auf viel-
fa¨ltige Weise beschreiben, wobei jeweils unterschiedliche Aspekte hervorgehoben
werden. Einige dieser Aspekte sind die enge Verwandschaft der einzelnen Struk-
turtypen, die Mo¨glichkeit der Strukturbeschreibung mit Hilfe der Stapelung ebener
Netze, die dichte Raumerfu¨llung der Laves-Phasen, die lokale Umgebung der A- und
B -Atome sowie die Darstellung der A- und B -Teilstrukturen. In den folgenden Ab-
schnitten wird zuna¨chst eine Strukturbeschreibung nach Samson vorgestellt und
eine einheitliche Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstrukturen eingefu¨hrt.
Weitere Systeme der Nomenklatur und alternative Mo¨glichkeiten der Strukturbe-
schreibung werden diskutiert. Danach werden die Strukturtypen C14, C15 und C36
detailliert beschrieben.
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2.2.2 Beschreibung der Kristallstrukturen nach Samson
Nach Samson [28] ko¨nnen die Kristallstrukturen der Laves-Phasen als dreidimensio-
nale Parkettierung aus B4-Tetraedern undB12-Tetraederstu¨mpfen (Friauf-Polyeder
1)
3.62) im Zahlenverha¨ltnis 1:1 aufgefasst werden. Im Fall idealer Kristallstrukturen
sind die B4-Tetraeder regula¨r. Die Kanten der Tetraederstu¨mpfe sind gleich lang, sie
entsprechen den Tetraederkanten. Die beiden Polyeder, deren Volumina sich dann
wie 1:23 verhalten, fu¨llen den Raum lu¨ckenlos ohne sich gegenseitig zu durchdrin-
gen. Die großen A-Atome liegen dabei in den Zentren der Friauf-Polyeder. Insge-
samt spiegelt Samsons Beschreibung die Packung von Tetraedern als Charakteris-
tikum der Kristallstrukturen der Laves-Phasen auf eine elegante Weise wider. Aus
den B4- und AB12-Einheiten lassen sich Schichtpakete aufbauen, die schließlich ge-
stapelt werden um die dreidimensionalen Kristallstrukturen der Laves-Phasen zu
erzeugen. Die Schichtpakete lassen sich aus den in Abbildung 2.2 dargestellten ho-
moatomaren, ebenen Kagome´-Netzen (Schla¨fli-Symbol 3.6.3.6)2) aus B -Atomen und
Dreiecksnetzen (36) aus A- oder B -Atomen aufbauen. Dreiecksnetze sind regula¨re
Netze (sie lassen sich auf ein einzelnes regula¨res Polygon, das gleichseitige Drei-
eck, zuru¨ckfu¨hren), wa¨hrend Kagome´-Netze zu den archimedischen Netzen za¨hlen
(die aus unterschiedlichen regula¨ren Polygonen, hier gleichseitige Dreiecke und re-
gula¨re Sechsecke, aufgebaut sind). Diese beiden Netze geho¨ren zur Gruppe der 11
sogenannten Laves-Netze [29]. Ein Dreiecksnetz entha¨lt einen Knoten, wa¨hrend ein
Kagome´-Netz drei Knoten pro Elementarzelle entha¨lt (s. Abbildung 2.6, S. 13). Die
Konstruktion eines Schichtpakets wird in [11] beschrieben und ist in Abb. 2.3 darge-
stellt. Liegen die ebenen Netze parallel zur xy-Ebene, so sind diese folgendermaßen
in z-Richtung gestapelt:
a) Kagome´-Netz aus B -Atomen: z = 0
b) 36-Netz aus A-Atomen: z = 3/8 · h
c) 36-Netz aus B -Atomen: z = 1/2 · h
d) 36-Netz aus A-Atomen: z = 5/8 · h
e) Kagome´-Netz aus B -Atomen: z = h
Dabei entspricht h dem Abstand zweier benachbarter Kagome´-Netze und damit
der Ho¨he eines Schichtpakets. Die A-Atome liegen ober- und unterhalb der Sechse-
cke der Kagome´-Netze, die B -Atome im 36-Netz ober- und unterhalb der Dreiecke.
1)Einige Autoren, darunter auch Samson selbst, bezeichnen das Frank-Kasper-Polyeder mit der
Koordinationszahl 16 als Friauf-Polyeder.
2)Das Schla¨fli-Symbol eines Netzes gibt die Abfolge der Polygone an einem gemeinsamen Knoten
(d. h. einer gemeinsamen Ecke) an. Jeder Knoten eines Kagome´-Netzes ist die gemeinsame Ecke
zweier Dreiecke und zweier Sechsecke, die sich abwechseln. In einem 36-Netz ist jeder Knoten die
gemeinsame Ecke von sechs Dreiecken.
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Abbildung 2.2: Ebene Atomschichten in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen:
a) Kagome´-Netz (3.6.3.6) aus B -Atomen; b) Dreiecksnetz (36) aus A- und c) aus B -
Atomen. Die Kantenla¨nge der Dreiecksnetze ist doppelt so groß wie die der Kagome´-
Netze.
Innerhalb eines Schichtpakets bilden die A-Atome ein gewelltes Honigwabennnetz
63 (Abb. 2.3.d). Die beiden Kagome´-Netze, die das Schichtpaket begrenzen, sind
so gegeneinander verschoben, dass ein Dreieck im Kagome´-Netz bei z = h u¨ber ei-
nem Sechseck im Kagome´-Netz bei z = 0 liegt. Das heißt auch, dass benachbarte
Schichtpakete gegeneinander verschoben sind. Wie Abbildung 2.3 zu entnehmen ist
entspricht die Ho¨he h eines Schichtpakets der doppelten Ho¨he eines B4-Tetraeders.
Die hier beschriebenen Schichtpakete werden im folgenden als Samson-Schichtpakete
bezeichnet.
Polytype Strukturen ko¨nnen als Stapelvarianten eines gemeinsamen strukturel-
len Motivs beschrieben werden – im Falle der Laves-Phasen ist dies das Samson-
Schichtpaket. Die Elementarzellen der Strukturtypen C14, C153) und C36 enthalten
2, 3 bzw. 4 Samson-Schichtpakete (vgl. die Ramsdell-Symbole in Tab. 2.1). Ein
Samson-Schichtpaket tra¨gt zwei Formeleinheiten AB2 pro Elementarzelle bei. Die
Stapelung der Samson-Schichtpakete in den Strukturtypen C14, C15 und C36 ist in
Abbildung 2.4 dargestellt.
Aus der Geometrie der Polyeder im Samson-Schichtpaket lassen sich die inte-
ratomaren Absta¨nde in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen berechnen4). In
Abschnitt 2.2.5 (S. 18) ist angegeben, wie diese Absta¨nde durch eine geometri-
sche Analyse der Kristallstruktur des C15-Typs bestimmt werden ko¨nnen. Zwi-
schen den B -Atomen in den Kagome´-Netzen tritt der ku¨rzeste interatomare Ab-
stand dmin = d(B–B) auf, dieser entspricht ahex/2 im Falle der hexagonalen Laves-
Phasen und acub/(2
√
2) fu¨r den C15-Typ. Innerhalb der 36-Netze ist der inter-
3)Rhomboedrisch mit hexagonalen Achsen aufgestellt. Die c-Achse ist dann parallel zur Stapel-
richtung.
4)Diese Rechnungen sind nur im Falle der idealen Kristallstrukturen gu¨ltig, in denen jeweils
alle na¨chsten A–A-, A–B - und B–B -Absta¨nde gleich lang sind. Dies ist fu¨r den C15-Typ immer
der Fall, wa¨hrend in den C14- und C36-Phasen im Allgemeinen Abweichungen von den nach dem
Hartkugelmodell erwarteten Geometrien auftreten (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29).
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Abbildung 2.3: Aufbau eines Schichtpakets aus B4-Tetraedern und AB12-
Einheiten. Dargestellt ist jeweils die Aufsicht und die Seitenansicht. Das Schicht-
paket wird durch Aufeinanderstapeln von ebenen Netzen erzeugt: a) 3.6.3.6-Netz
aus B -Atomen; b) 36-Netz aus A-Atomen; c) 36-Netz aus B -Atomen; d) 36-Netz
aus A-Atomen; e) 3.6.3.6-Netz aus B -Atomen; f) perspektivische Darstellung des
Schichtpakets. Die Farben kennzeichnen die z-Koordinate des jeweiligen ebenen Net-
zes: schwarz: z = 0, grau: 3/8h ≤ z ≤ 5/8h, weiß: z = h.
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Abbildung 2.4: Stapelung und Orientierung von Samson-Schichtpaketen in den Po-
lytypen der Laves-Phasen; die Kristallstrukturen von C14, C15 und C36 enthalten 2,
3 und 4 Samson-Schichtpakete pro Elementarzelle. Gleich orientierte Schichtpakete
sind in gleicher Farbe dargestellt.
atomare Abstand doppelt so groß. Die Ho¨he h eines Samson-Schichtpakets be-
tra¨gt 2
√
2/3 · dmin. Die Zentren zweier benachbarter Friauf-Polyeder sind
√
3/2 ·
dmin voneinander entfernt, dies entspricht dem Abstand zwischen zwei A-Atomen
d(A–A). Daraus ergibt sich das Radienverha¨ltnis der Atome in den Laves-Phasen
zu d(A–A)/d(B–B) =
√
3/2 ≈ 1, 225. Der Abstand eines A-Atoms zum na¨chsten
B -Atom betra¨gt d(A–B) =
√
22/4 · dmin ≈ 1, 173 · dmin. Dieser Abstand ist gro¨ßer
als die Summe der Atomradien (d(A–A) + d(B–B))/2 ≈ 1, 112 · dmin, so dass sich
die beiden Teilstrukturen im Hartkugelmodell nicht beru¨hren.
Die Raumerfu¨llung der Laves-Phasen ergibt sich aus dem Radienverha¨ltnis und




3)π/48 ≈ 0, 71. Sie ist also etwas geringer
als die Raumerfu¨llung der dichtesten Kugelpackungen von π/
√
18 ≈ 0, 74 [30].
Aus den bisher vorgestellten geometrischen U¨berlegungen geht hervor, dass die
interatomaren Absta¨nde in den idealen Kristallstrukturen der Laves-Phasen in der
ersten Koordinationsspha¨re gleich sein sollten. Die Kristallstrukturen unterscheiden
sich aber in der Fernordnung, die sich in Unterschieden im Abstandsspektrum jen-
seits der ersten Koordinationsspha¨re der A- und B-Atome a¨ußert. In Abbildung 2.5
sind Histogramme der auf dmin normierten interatomaren Absta¨nde der Strukturty-
pen C15, C14 und C36 dargestellt. Um die Polytypen vergleichen zu ko¨nnen beziehen
sich die Ha¨ufigkeiten auf eine Formeleinheit AB2.
Die ku¨rzesten drei Absta¨nde treten in allen drei Kristallstrukturen mit der glei-











































Abbildung 2.5: Histogramme der auf dmin normierten interatomaren Absta¨nde in
den Polytypen (a) C15, (b) C14 und (c) C36. Die Beitra¨ge der unterschiedlichen
Typen (A–A, A–B oder B–B) zur Gesamtzahl fu¨r einen Abstand sind angegeben.
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B-Atome in Bezug auf die interatomaren Absta¨nde5) in allen Polytypen der Laves-
Phasen gleich ist. Die Histogramme unterscheiden sich erst ab Absta¨nden oberhalb
von ca. 1,6 · dmin. Dies entspricht der Ho¨he einer Samson-Schicht (2
√
2/3 · dmin ≈
1,633 · dmin). Da das Samson-Schichtpaket allen Polytypen der Laves-Phasen ge-
mein ist, werden unterschiedliche interatomare Absta¨nde erst durch verschiedene
Anordnungen von Samson-Schichtpaketen erzeugt. Dies gilt ebenfalls nur im Fall
idealisierter Strukturparameter.
2.2.3 Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstrukturen
Die homoatomaren, ebenen Netze ko¨nnen mit Hilfe einer einheitlichen Nomenklatur
benannt werden, die von Pearson [26] vorgeschlagen und in a¨hnlicher Weise von
Allen et al. [31] sowie Johnston und Hoffmann [32] und verwendet wurde. In
dieser Arbeit wird ebenfalls eine modifizierte Variante dieser Notation benutzt. In
Tabelle 2.2 werden die verschiedenen Nomenklatursysteme verglichen.




Allen J & Ha Pearsonb
A 36 A α A A
B β C C
C γ B B
B 36 a a A A
b b C C
c c B B
B 3.6.3.6 α A α α
β B γ γ
γ C β β
aJohnston und Hoffmann.
bDie Symbole bezeichnen die Topologie und Lage der Netze. Fu¨r bina¨re Verbindungen ko¨nnen
die Netze, deren Knoten mit der in der Formel zuerst genannten Atomsorte besetzt werden, durch
Unterstreichen hervorgehoben werden.
Die aus den (kleinen) B -Atomen aufgebauten Netze werden mit kleinen Buch-
staben bezeichnet6), die Netze aus (großen) A-Atomen mit Großbuchstaben. Grie-
5)Die Anordnung der A,B-Atome auf den Ecken der Koordinationspolyeder der B-Atome kann
sich unterscheiden, s. Abschnitt 2.2.5 bis 2.2.7, S. 18ff.
6)Nach Pearson werden 63-Netze mit kleinen Buchstaben bezeichnet, die in den Kristallstruk-
turen der Laves-Phasen jedoch nicht auftreten. Daher werden hier große und kleine Buchstaben
zur Unterscheidung großer A- und kleiner B-Atome verwendet.
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chische Buchstaben bezeichnen Kagome´-Netze, wa¨hrend 36-Netze durch lateinische
Buchstaben gekennzeichnet sind. Die Stellung des Buchstabens im Alphabet kenn-
zeichnet die Lage der Knoten der Netze (entsprechend den Atompositionen) relativ
zum Ursprung einer hexagonalen Elementarzelle. Die Atompositionen der kubischen
Laves-Phasen (MgCu2-Typ, C15) lassen sich in der rhomboedrischen Aufstellung mit
hexagonalen Achsen angeben. Die Atompositionen in den einzelnen Netzen sind ge-
geben durch A, a = (0, 0, z); B, b = (2/3, 1/3, z); C, c = (1/3, 2/3, z) (36-Netze)
und α = (1/2, 0, z); β = (1/6, 1/3, z); γ = (5/6, 2/3, z) (3.6.3.6-Netze). Die Lage
der 36- und 3.6.3.6-Netze in der hexagonalen Elementarzelle ist in Abbildung 2.6
dargestellt.
Abbildung 2.6: Lage der a) A- und b) B -Atome in 36-Netzen sowie c) der B -Atome
in 3.6.3.6-Netzen mit Angabe der Bezeichnung (nach [13]); große, offene Kreise: A-
Atome, kleine, gefu¨llte Kreise: B -Atome.





[1¯10] vom Ursprung der hexagonalen Elementarzelle verschoben sind.
Dies gilt analog fu¨r die Netze aus B -Atomen. Mit Hilfe dieses Koordinatensatzes
ko¨nnen sa¨mtliche Stapelvarianten der Laves-Phasen beschrieben werden. Die ebenen
Netze werden entlang z gestapelt, wobei die in Abbildung 2.7 schematisch darge-
stellten Regeln gelten.
Die Kristallstrukturen des C14-, C15- und C36-Typs mit Angabe des Stapelfolge-
Symbols sind in Abb. 2.8 gegenu¨bergestellt. Aus dem Stapelfolge-Symbol kann das
Jagodzinski-Wyckoff-Symbol [33] an Hand der Positionen der Kagome´-Netze abge-
leitet werden: Ein Kagome´-Netz erha¨lt das Symbol h (c), wenn das daru¨ber und das
darunter liegende Kagome´-Netz gleiche (unterschiedliche) Stapelfolge-Symbole ha-
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z = 0 α β γ
3/8 A B C
1/2 b c a c a b
5/8 C B C A B A
1 γ β γ α β α
? ? ?
 	 @@R   	 @@R   	 @R
? ? ? ? ? ?
? ? ? ? ? ?
Abbildung 2.7: Mo¨gliche Stapelfolgen von Kagome´- und 36-Netzen in den Kris-
tallstrukturen der Laves-Phasen. Der Parameter z ist als Bruchteil des Abstands
zweier benachbarter Kagome´-Netze angegeben.
ben. Fu¨r die Kristallstrukturen des C14-, C15- und C36-Typs lauten das vollsta¨ndi-
ge Stapelfolge-Symbol, die Positionen der Kagome´-Netze und das entsprechende
Jagodzinski-Wyckoff-Symbol:
C14: . . .a B β B a C γ C. . . → . . .βγ. . . → h
C15: . . .a C γ C b A α A c B β B. . . → . . . γαβ. . . → c
C36: . . .α A c B β B c A α A b C γ C b A. . . → . . .αβαγ. . . → ch
Die hier vorgestellte Nomenklatur und die Beschreibung der Kristallstruktu-
ren als Stapelung ebener Netze erweitert die Beschreibung mit Hilfe von Samson-
Schichtpaketen dahingehend, dass sie – durch Angabe der Atompositionen – eine
kristallographische Beschreibung der Strukturen entha¨lt. Die Wahl der Stapelfolge-
symbole erfolgte so, dass die Abfolge die Atompositionen in einer konventionell auf-
gestellten Elementarzelle7) entsprechend dem Programm STRUCTURE TIDY [P6]
erzeugen.
Die Samson-Schichten werden von zwei Kagome´-Netzen (entsprechend griechi-
schen Buchstaben) begrenzt, ihre Anzahl in der Elementarzelle entspricht daher
der Anzahl der Kagome´-Netze. Die Buchstaben α, β oder γ spiegeln die Position
bezu¨glich des Ursprungs der hexagonalen Elementarzelle wider. Die Ho¨he h einer
Samson-Schicht entspricht c/2, cH/3 und c/4 fu¨r C14, C15 bzw. C36.
Komura [13] hat sechs fundamentale Schichtpakete zur Beschreibung der Sta-
pelfolge der Laves-Phasen vorgeschlagen, die aus zwei 36-Netzen aus A-Atomen,
einem Kagome´-Netz und einem 36-Netz aus B -Atomen aufgebaut sind. Da die A-
Atome immer ober- und unterhalb der Sechsecke der Kagome´-Netze liegen (z. B. mit










Abbildung 2.8: Darstellung der Kristallstrukturen der Laves-Phasen mit Angabe der Stapelfolge. Große, offene Kreise: A-Atome,
kleine Kreise: B -Atome. Die Atompositionen und B–B -Bindungen sind auf die (2 1¯ 0)-Ebene projiziert, die Blickrichtung ist [1¯ 0 0].
Erla¨uterung der Symbole: siehe Text.
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der Folge A α A), sind die sechs Schichten eindeutig durch die Abfolge der Netze
aus B -Atomen bestimmt. Zu jeder der drei mo¨glichen Position eines Kagome´-Netzes
existieren zwei Orientierungen des 36-Netzes aus B -Atomen, z. B. Kagome´-Netz α
→ 36-Netz b oder c (s. Abbildung 2.7). Zur Unterscheidung von den ebenen Netzen
werden die fundamentalen Schichtpakete hier mit kursiven Großbuchstaben A, A’,
B,. . . bezeichnet8). Die Stapelfolgesymbole der sechs fundamentalen Schichten sind
A = A α A c A’ = A α A b
B = B β B a B’ = B β B c
C = C γ C b C’ = C γ C a
Die sechs fundamentalen Schichtpakete sind in Abbildung 2.9 dargestellt. Wie der
Abbildung zu entnehmen ist entha¨lt ein fundamentales Schichtpaket zwei Formel-
einheiten AB2 pro Elementarzelle.
Komuras Nomenklatur eignet sich gut zur Beschreibung von Stapelvarianten
der Laves-Phasen, aber auch von Stapelfehlern, bei denen die Ordnung innerhalb
der fundamentalen Schichtpakete erhalten bleibt.
Frank und Kasper [11] verwenden zur Beschreibung der Stapelfolge die Sym-
bole ∆ und∇, die die Orientierung der Dreiecke im Kagome´-Netz angeben, die durch
B -Atome in 36-Netzen u¨berkappt werden. Dabei besteht folgender Zusammenhang
mit den sechs fundamentalen Schichten: A, B, C → ∆ und A’, B’, C’ → ∇. Die
Angaben der Stapelfolge in den drei Polytypen C14, C15 und C36 gema¨ß den hier
vorgestellten Systemen sind in Tabelle 2.3 zusammengefasst.
Tabelle 2.3: Stapelfolge der Laves-Phasen nach verschiedenen Systemen der No-
menklatur.





MgZn2 (C14) . . .βγ. . . h BC’
a ∆∇
MgCu2 (C15) . . .αβγ. . . c ABC ∆
MgNi2 (C36) . . .αβαγ. . . hc AB’A’C ∆∇∇∆
aKomura gibt die Stapelfolge mit AB’ an, wobei die Atomlageparameter jedoch nicht in der
Standardaufstellung angegeben werden.
2.2.4 Beschreibung der Kristallstrukturen als Stapelfolge von 36- und
53.3/3.5.3.5-Netzen
Neben der verbreiteten Beschreibung der Kristallstrukturen der Laves-Phasen als
Stapelungen von Kagome´- und 36-Netzen gibt es noch eine weitere, die auf der
8)Anstelle der Buchstaben A, B und C verwenden einige Autoren auch X, Y und Z.
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Abbildung 2.9: Sechs fundamentale Schichtpakate, jeweils aufgebaut aus einem
Kagome´-Netz und drei 36-Netzen (nach [13]) mit Angabe des Stapelfolgesymbols.
Der Parameter z ist als Bruchteil des Abstands zweier Kagome´-Netze angegeben.
Große, offene Kreise: A-Atome, kleine, gefu¨llte Kreise: B -Atome.
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Stapelung ebener Netze der Topologie 53.3/3.5.3.5 und 36 beruht [11,34]. In Abbil-
dung 2.10 sind Projektionen dieser Netze auf die (110)-Ebene fu¨r die Strukturtypen
C15, C14 und C36 dargestellt.
Die Knoten der 36-Netze sind ausschließlich mit B -Atomen besetzt, wa¨hrend
die ina¨quivalenten Knoten in den 53.3/3.5.3.5-Netzen mit A- und B -Atomen besetzt
sind. Die A-Atome besetzen die Knoten mit 53.3-Konfiguration, wa¨hrend die 3.5.3.5-
Knoten mit B -Atomen besetzt werden. Die 53.3/3.5.3.5-Netze liegen in (110), die
36-Netze liegen im Abstand d(B–B)min/2 (s. Abschnitt 2.2.2, S. 7) parallel dazu.
Die 36-Netze sind nicht regula¨r, sondern die Dreiecke sind lediglich gleichschenklig,
wobei sich die beiden Seitenla¨ngen wie 1 : 1
2
√
3 verhalten. Die Strukturtypen C14,
C15 und C36 unterscheiden sich in der Anordnung der Drei- und Fu¨nfecke in den
53.3/3.5.3.5-Netzen, nicht jedoch in der Stapelfolge der 53.3/3.5.3.5- und 36-Netze.
Nachdem nun eine einheitliche Nomenklatur zur Beschreibung der Kristallstruk-
turen vorgestellt und die enge Verwandtschaft der Strukturtypen C14, C15 und C36
dargelegt wurde, werden in den folgenden Abschnitten die Kristallstrukturen im
Einzelnen beschrieben.
2.2.5 Der MgCu2-Typ (C15)
Der Prototyp des C15-Strukturtyps, MgCu2, kristallisiert im kubisch-fla¨chenzen-
trierten Bravaisgitter in der Raumgruppe Fd3¯m mit acht Formeleinheiten pro Ele-
mentarzelle. Dabei sind alle A- bzw. B -Atome (Mg bzw. Cu) symmetriea¨quivalent.
Der Vergleich mit anderen Strukturtypen der Laves-Phasen wird erleichtert, wenn
die Kristallstruktur in der rhomboedrischen Aufstellung mit hexagonalen Achsen
beschrieben wird. Die Atomlageparameter des C15-Typs sind in Tabelle 2.4 sowohl
fu¨r die kubische Standardaufstellung als auch fu¨r die rhomboedrische Aufstellung
angegeben. Die im vorherigen Abschnitt eingefu¨hrten Stapelfolgesymbole werden
darin den kristallographischen Lagen zugeordnet.
In Abbildung 2.11 ist die kubische Elementarzelle und das Verknu¨pfungsmus-
ter der B -Atome dargestellt. Der Ursprung der Elementarzelle ist der U¨bersicht
halber um −(1/8, 1/8, 1/8) gegenu¨ber der kubischen Standardaufstellung verscho-
ben. Diese Darstellung entspricht der alternativen Aufstellung (Origin Choice 1)
der Elementarzelle. Die A-Atome sind angeordnet wie die Kohlenstoffatome im Dia-
mant. Die B -Atome bilden ein dreidimensional-unendliches Netz aus eckenverknu¨pf-
ten Tetraedern. Die Zentren der leeren B4-Tetraeder sind dabei ebenfalls wie die
Kohlenstoffatome im Diamant angeordnet. Im rechten Teil der Abbildung sind das
Verknu¨pfungsmuster der B4-Tetraeder sowie die Stapelung der Kagome´-Netze sche-









Abbildung 2.10: 53.3/3.5.3.5- und 36-Netze in den Kristallstrukturen der Laves-Phasen (a) C15, (b) C14 und (c) C36. Die Atompo-
sitionen (große Kreise: A-Atome, kleine Kreise: B -Atome) und Kanten der Elementarzelle sind auf (110) projiziert, die Farben geben
den Abstand der Netze bezu¨glich der (110)-Ebene z(110) in Einheiten des ku¨rzesten B–B -Abstandes an: weiß, gestrichelte Linien:
53.3/3.5.3.5-Netze, z(110) = 0; grau: 3
6-Netze, z(110) = ±1/2; schwarz, durchgezogene du¨nne Linien: 53.3/3.5.3.5-Netze, z(110) = ±1.
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Tabelle 2.4: Atomkoordinaten des C15-Strukturtyps in kubischer und rhomboe-
drischer Aufstellung mit hexagonalen Achsen.
kubische Aufstellung: Fd3¯m (Nr. 227), Origin Choice 2, Z = 8
Atom Lagea Symmetrieb x y z
B1 16c .3¯m 0 0 0
A1 8b 4¯3m 3/8 3/8 3/8
rhomboedrische Aufstellungc: R3¯m (Nr. 166), Z = 6, c/a =
√
6
Atom Lage Symmetrie x y z ideal Symbold
B1 9d .2/m 1/2 0 1/2 α, β, γ
A1 6c 3m 0 0 z z = 5/8 A, B, C
B2 3a 3¯m 0 0 0 a, b, c
aWyckoff-Position.
bLagensymmetrie.
cObvers-rhomboedrische Aufstellung mit hexagonalen Achsen
(~ah,~bh,~ch) = (~ac,~bc,~cc)P mit P =







der Elementarzelle in der Standardaufstellung (Origin Choice 2). Die Stapelung der
Kagome´-Netze erfolgt in der C15-Struktur entlang 〈1 1 1〉, in der Abbildung wurde
die Richtung [1¯ 1 1] ausgewa¨hlt. Die A-Atome liegen je
√
3a/8 ober- und unterhalb
der Mitten der Sechsecke der Kagome´-Netze (vgl. Abb. 2.3), sie wurden in dieser
Darstellung der U¨bersicht halber weggelassen.
Wegen der festgelegten Atompositionen im C15-Typ sind die B4-Tetraeder und
Friauf-Polyeder regula¨r, d. h. die interatomaren Absta¨nde ko¨nnen mit Hilfe der im
Abschnitt 2.2.2 angegebenen Formeln berechnet werden. Eine geometrische Analyse
der interatomaren Absta¨nde in der C15-Struktur wird von Schulze [9] angegeben.
Dazu wird ein Schnitt durch die (110)-Ebene der kubischen Elementarzelle betrach-
tet. Die Atomanordnung in diesem Schnitt ist in Abbildung 2.12 dargestellt.
In Einheiten des Gitterparameters a der kubischen Elementarzelle sind die inter-




























Abbildung 2.11: a) Elementarzelle (Origin Choice 1) des C15-Strukturtyps (große,
offene Kreise: A, kleine Kreise: B); b) Ausschnitt aus dem diamantartigen A-Netz; c)
schematische Darstellung des B -Tetraedernetzes mit Betonung der darin enthaltenen
Kagome´-Netze (Elementarzelle: Origin Choice 2).
Abbildung 2.12: Schnitt entsprechend (110) der Elementarzelle (Origin Choice
1) des C15-Typs (nach [9]). Die eingezeichneten interatomaren Absta¨nde lassen
sich aufgrund geometrischer U¨berlegungen als Funktion des Gitterparameters a aus-
dru¨cken.
Abbildung 2.13: Koordinationspolyeder im C15-Typ. a) Frank-Kasper-Polyeder
mit der Koordinationszahl 16; b) verzerrtes Ikosaeder (große, offene Kreise: A, kleine
Kreise: B).
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Im C15-Typ liegen nur zwei unterschiedliche Koordinationspolyeder vor, das Iko-
saeder mit einem B -Atom im Zentrum und das Frank-Kasper-Polyeder mit der Ko-
ordinationszahl 16 um das A-Atom. Die Koordinationspolyeder sind in Abb. 2.13
dargestellt. Die ein B -Atom umgebenden sechs A- und sechs B -Atome sind so an-
geordnet, dass die A-Atome einen Sechsring in Sessel-Konformation bilden. Da die
A–B -Absta¨nde gro¨ßer sind als die B–B -Absta¨nde ist das Ikosaeder entlang einer
dreiza¨hligen Achse gestaucht.
2.2.6 Der MgZn2-Typ (C14)
Der Prototyp des C14-Strukturtyps, MgZn2, kristallisiert hexagonal in der Raum-
gruppe P63/mmc mit vier Formeleinheiten pro Elementarzelle. Alle A-Atome sind
symmetriea¨quivalent, wa¨hrend die B -Atome zwei unterschiedliche kristallographi-
sche Lagen besetzen, die den Positionen der Knoten in den 36-Netzen bzw. den Ka-
gome´-Netzen entsprechen. Die Atomkoordinaten mit Angabe der Stapelfolgesymbole
sind in Tabelle 2.5 angegeben.
Tabelle 2.5: Atomkoordinaten des C14-Strukturtyps.
P63/mmc (Nr. 194), Z = 4, ideales Achsverha¨ltnis c/a =
√
8/3
Atom Lage Symmetrie x y z ideal Symbol
B1 6h mm2 x 2x 1/4 x = 1/6 β, γ
A1 4e 3m. 1/3 2/3 z z = 9/16 C, B
B2 2a 3¯m. 0 0 0 a
In Abbildung 2.14 ist die Elementarzelle des C14-Typs, ein Ausschnitt aus der
A-Teilstruktur und das Verknu¨pfungsmuster der B4-Tetraeder dargestellt. Die A-
Atome sind angeordnet wie die Kohlenstoffatome im hexagonalen Diamanten. Die
B -Atome bilden Tetraeder, die abwechselnd u¨ber Fla¨chen und Ecken zu Stra¨ngen
entlang c verknu¨pft sind. Dies fu¨hrt dazu, dass sich in den Kagome´-Netzen ober-
und unterhalb der Ebene u¨berkappte Dreiecke mit nicht u¨berkappten abwechseln.
Anders als der C15-Typ, in dem alle B -Atome und alle B–B -Absta¨nde sym-
metriea¨quivalent sind erlaubt der C14-Typ die trigonale Verzerrung von Kagome´-
Netzen durch Abweichungen des Atomlageparameters x(B1) vom idealen Wert, d. h.
die Kantenla¨ngen der u¨berkappten und nicht u¨berkappten Dreiecke ko¨nnen unter-
schiedlich sein. Daru¨ber hinaus ist der Abstand eines B -Atoms im 36-Netz a zu den
benachbarten Kagome´-Netzen vom c/a-Verha¨ltnis abha¨ngig. Auch die z-Koordinate
des A-Atoms ist variabel, so dass in der A-Teilstruktur Verzerrungen in Form un-
terschiedlich großer A–A-Absta¨nde auftreten ko¨nnen. In [35] ist angegeben, wie die
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Abbildung 2.14: a) Elementarzelle des C14-Strukturtyps (große, offene Kreise:
A1, kleine schwarze Kreise: B1, kleine graue Kreise: B2); b) Ausschnitt aus der
A-Teilstruktur (hexagonale Diamantstruktur); c) schematische Darstellung des B -
Tetraedernetzes mit Betonung der darin enthaltenen Kagome´-Netze.
interatomaren Absta¨nde im C14-Typ aus den Atomlage- und Gitterparametern be-
rechnet werden ko¨nnen. Die entsprechenden Beziehungen sind hier so angegeben,
dass die Parameter x und z der Standardaufstellung einzusetzen sind:
d(B1–B1) = (1− 3x)a (2.4)
d(B1–B1 ′) = 3xa (2.5)
d(B1–B2) =
√
3(1/3− x)2a2 + c2/16 (2.6)
d(A–A) = (3/2− 2z)c (2.7)
d(A–A′) =
√
a2/3 + (2(z − 1/2))2 (2.8)
d(A–B1 ) =
√
(2/3− x+ 3(1/3− x)2)a2 + (3/4− z)2c2 (2.9)
d(A–B1 ′) =
√
3(2/3− x)2a2 + (z − 1/4)2c2 (2.10)
d(A–B2 ) =
√
a2/3 + (z − 1/2)2c2 (2.11)
In Abschnitt 2.2.9 (S. 29) werden die mo¨glichen Verzerrungen, die sich aus den
Abweichungen von x, z und c/a von den idealen Werten ergeben, na¨her beschrieben
und die Verzerrungen einiger Verbindungen mit C14-Struktur verglichen.
Im C14-Typ gibt es drei unterschiedliche Koordinationspolyeder, das Frank-
Kasper-Polyeder mit der Koordinationszahl 16 um die A-Atome sowie zwei Ikosaeder
um B1 und B2, die sich in der Anordnung der A- und B -Atome an den Ecken unter-
scheiden. Wa¨hrend die sechs A-Atome um ein B1-Atom wannenfo¨rmig angeordnet
sind, sind die um ein B2-Atom angeordneten A-Atome sesselfo¨rmig angeordnet. Die
Koordinationspolyeder im C14-Strukturtyp sind in Abbildung 2.15 dargestellt.
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Abbildung 2.15: Koordinationspolyeder im C14-Typ (große, offene Kreise: A1,
kleine schwarze Kreise: B1, kleine graue Kreise: B2). a) Frank-Kasper-Polyeder mit
der Koordinationszahl 16; b) verzerrtes Ikosaeder um B1 ; c) verzerrtes Ikosaeder
um B2.
2.2.7 Der MgNi2-Typ (C36)
Der C36-Typ kann als Bindeglied zwischen dem C14- und dem C15-Typ aufgefasst
werden, da die vier Samson-Schichten in der Elementarzelle abwechselnd in hexago-
naler und kubischer Stapelfolge angeordnet sind. Der Prototyp, MgNi2, kristallisiert
hexagonal in der Raumgruppe P63/mmc mit acht Formeleinheiten pro Elementar-
zelle. Die Atomkoordinaten des C36-Strukturtyps mit Angabe der Stapelfolgesym-
bole sind in Tabelle 2.6 aufgefu¨hrt.
Tabelle 2.6: Atomkoordinaten des C36-Strukturtyps.
P63/mmc (Nr. 194), Z = 8, ideales Achsverha¨ltnis c/a = 2
√
8/3
Atom Lage Symmetrie x y z ideal Symbol
B1 6h mm2 x 2x 1/4 x = 1/6 β, γ
B2 6g .2/m. 1/2 0 0 α
B3 4f 3m. 1/3 2/3 z z = 1/8 c, b
A1 4f 3m. 1/3 2/3 z z = 21/32 C, B
A2 4e 3m. 0 0 z z = 3/32 A
In Abbildung 2.16 sind die Elementarzelle des C36-Typs, ein Ausschnitt aus
der A-Teilstruktur sowie das Verknu¨pfungsmuster von B4-Tetraedern dargestellt.
Insbesondere in der B -Teilstruktur ist die Stellung des C36-Typs als Bindeglied
zwischen C14 und C15 deutlich, da sich Kagome´-Netze mit den oben beschriebenen
Anordnungen der B -Atome in 36-Netzen abwechseln. Die Kagome´-Netze, bei denen
die 36-Netze ober- und unterhalb der Netzebene gleich angeordnet sind ({c β c}
und {b γ b}) erhalten das Symbol h, diejenigen mit unterschiedlicher Anordnung
der 36-Netze ({b α c} und {c α b}) das Symbol c. So ergibt sich auch aus der Lage
der 36-Netze bezu¨glich einem der Kagome´-Netze das Jagodzinski-Wyckoff-Symbol
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ch fu¨r den C36-Typ.
Abbildung 2.16: a) Elementarzelle des C36-Strukturtyps (große offene Kreise: A1,
große graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: B1, kleine schwarze Kreise: B2, kleine
graue Kreise: B3); b) Ausschnitt aus der A-Teilstruktur; c) schematische Darstellung
des B -Tetraedernetzes.
Bemerkenswert ist, dass das Kagome´-Netz α mit Jagodzinski-Wyckoff-Symbol c
aus Symmetriegru¨nden unverzerrt ist, wie es auch in der C15-Struktur der Fall ist.
Im Unterschied zur C15-Struktur kann hier allerdings der Abstand eines Atoms im
Kagome´-Netz zu einem benachbarten B-Atom aus dem 36-Netz anders sein als der
Abstand zweier benachbarter Atome innerhalb des Kagome´-Netzes.
A¨hnlich wie der C14-Typ erlaubt auch der C36-Typ Abweichungen von der idea-
len Kristallstruktur aufgrund von freien Parametern der Atome A1, A2, B1 und
B3 sowie dem c/a-Verha¨ltnis. Die Natur der mo¨glichen Verzerrungen ist dabei die
gleiche wie beim C14-Typ mit dem Unterschied, dass die Anzahl der freien Para-
meter im C36-Typ gro¨ßer ist. Die in Verbindungen mit C36-Struktur auftretenden
Verzerrungen werden in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) beschrieben.
Anders als im C14- und im C15-Typ entha¨lt ein Samson-Schichtpaket im C36-
Typ zwei kristallographisch unabha¨ngige Friauf-Polyeder. Die Symmetrie der beiden
Polyeder ist allerdings die gleiche, 3m. Zerlegt man ein Samson-Schichtpaket, z. B.
{α A c B β} in Friauf-Polyeder, so erha¨lt man die Sequenzen {α c B β} und {α A
c β} fu¨r A1 bzw. A2. Erga¨nzt man die vier benachbarten A-Atome des zentralen
Atoms, so erha¨lt man die in Abbildung 2.17 dargestellten Koordinationspolyeder
von A1 und A2.
Entsprechend den drei kristallographischen B -Lagen entha¨lt die Kristallstruktur
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Abbildung 2.17: Frank-Kasper-Polyeder mit der Koordinationszahl 16 im C36-
Typ (große offene Kreise: A1, große graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: B1,
kleine schwarze Kreise: B2, kleine graue Kreise: B3): a) A1 ; b) A2.
des C36-Typs unterschiedliche Ikosaeder um B1, B2 und B3. Im Ikosaeder um B1
sind die A-Atome in Wannenkonformation angeordnet, wa¨hrend in den beiden Iko-
saedern um B2 und B3 jeweils Sesselkonformation vorliegt. Sie unterscheiden sich
in den beteiligten Atomen. In den Koordinationspolyedern um B1 und B2 spiegelt
sich abermals die Rolle des C36-Strukturtyps als Bindeglied zwischen der C14- und
der C15-Struktur wider.
Abbildung 2.18: Koordinationspolyeder (verzerrte Ikosaeder) der B -Atome im
C36-Typ (große offene Kreise: A1, große graue Kreise: A2, kleine offene Kreise: B1,
kleine schwarze Kreise: B2, kleine graue Kreise: B3): a) B1 ; b) B2 ; c) B3.
2.2.8 Stapelfolgen – Stapelfehler
Mit Hilfe der im Abschnitt 2.2.3 eingefu¨hrten Nomenklatur ko¨nnen sa¨mtliche Stapel-
varianten der Laves-Phasen beschrieben werden. Daru¨ber hinaus entha¨lt die hier fu¨r
die Strukturtypen C14, C15 und C36 verwendete Notation alle Informationen, die
zur Beschreibung komplizierterer Stapelfolgen erforderlich sind. Auch lokale Abwei-
chungen von der Stapelfolge (Stapelfehler) ko¨nnen mit der genannten Nomenklatur
beschrieben werden.
Fu¨r die Bildung von Stapelfehlern in Laves-Phasen wird ein Mechansimus dis-
kutiert, der als synchro-shear bezeichnet wird [31, 36, 37]. Stapelfehler werden da-
2.2 Kristallstrukturen 27
Abbildung 2.19: Der synchro-shear -Mechanismus: Aus einem Schichtpaket aus
drei 36-Netzen mit der Stapelfolge BaC (a) wird durch die gleichzeitig ablaufenden
Schritte (b) und (c) ein Schichtpaket BcA (d) erzeugt; weitere Erla¨uterungen: s.
Text.
bei durch simultane Verschiebung eines 36-Netzes aus A-Atomen und eines aus B -
Atomen verursacht. Der synchro-shear -Mechanismus kann mit Hilfe der in den vor-
angehenden Abschnitten vorgestellten Nomenklatur beschrieben werden. Betrachtet
man das Stapelfolge-Symbol9) des C14-Typs,








β BaC γ Ca . . . ,
so wird ein Stapelfehler an der unterstrichenen Position wie in Abbildung 2.19 dar-
gestellt erzeugt: In einem Stapel aus drei 36-Netzen (BaC, Abb. 2.19.a) wird die
unterste Schicht (B) als fest angenommen. Die folgende Schicht aus B -Atomen kann
sich nun von Position a in Position c bewegen (Abb. 2.19.b). Da die Absta¨nde zwi-
schen benachbarten 36-Netzen deutlich kleiner sind als ein Atomdurchmesser, die
Schichten selbst aber nicht dicht gepackt sind, ist diese Verschiebung nur mo¨glich,
9)Die Jagodzinski-Wyckoff-Symbole fu¨r die Umgebung der Kagome´-Netze sind oberhalb des
Stapelfolge-Symbols angegeben.
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Abbildung 2.20: Burgers-Vektoren der Shockley-
Versetzungen im hexagonalen Achsensystem: ~b1 =
1
3
[1 1¯ 0], ~b2 =
1
3




wenn gleichzeitig die daru¨ber liegende Schicht aus A-Atomen verschoben wird. Dies
fu¨hrt zu einem Wechsel von Position C nach Position A (Abb. 2.19.c). Hierbei ist
zu beachten, dass sich die beiden Schichten nicht gegeneinander bewegen.
Die Verschiebung der Schichten, die zu dem gea¨nderten Stapelfolgesymbol fu¨hrt,
kann auf zwei Shockley-Versetzungen zuru¨ckgefu¨hrt werden, die den Kristall auf
dicht beieinander liegenden Gleitebenen durchlaufen. Die Burgers-Vektoren einer
Shockley-Versetzung sind im hexagonalen Achsensystem durch ~b1 =
1
3
[1 1¯ 0], ~b2 =
1
3
[1 2 0] und ~b3 =
1
3
[2¯ 1¯ 0] gegeben (s. Abb. 2.20). Im hier diskutierten Beispiel wird
die Schicht aus B -Atomen von einer Shockley-Versetzung mit Burgers-Vektor ~b2
und gleichzeitig die Schicht aus A-Atomen von einer Versetzung mit Burgers-Vektor
~b3 durchlaufen. Aus der Vektorsumme der Burgers-Vektoren der beiden Shockley-
Versetzungen ergibt sich der Burgers-Vektor fu¨r eine synchro-Shockley-Versetzung
~bs zu
~bs = ~b2 + ~b3 = −~b1 (2.12)
Die in Abbildung 2.19.d dargestellte Verschiebung kann so auf eine synchro-Shockley-
Versetzung mit Burgers-Vektor −~b1 zuru¨ckgefu¨hrt werden, die den gesamten Kristall
durchlaufen hat. Der Kern dieser Versetzung erstreckt sich u¨ber zwei benachbarte
Gleitebenen. Dieselbe resultierende Stapelfolge des Schichtpakets wird von synchro-
Shockley-Versetzungen mit Burgers-Vektor −~b2 oder −~b3 erzeugt.
Die synchro-Shockley-Versetzung fu¨hrt dazu, dass der Teil des Kristalls oberhalb
der Versetzung verschoben wird, wobei die Stapelfolge erhalten bleibt. Fu¨r das hier
gewa¨hlte Beispiel ergibt sich die Stapelfolge zu










γ CbA α Ab . . .
Ein Stapelfehler fu¨hrt zum Einbau eines C15-artigen Blocks in die C14-Struktur. Da
die Abmessungen eines solchen Blocks deutlich gro¨ßer sind als der eigentliche Stapel-
fehler ko¨nnen letztere gut im Transmissions-Elektronenmikroskop erkannt werden.
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2.2.9 Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen
In den hexagonalen Laves-Phasen vom C14- und C36-Typ treten im Allgemeinen
Abweichungen von den nach dem Hartkugelmodell erwarteten Atompositionen auf.
Die Verzerrungen a¨ußern sich einerseits in Abweichungen vom idealen c/a-Verha¨lt-
nis und andererseits in Abweichungen der Atomlageparameter der B -Atome in Ka-
gome´-Netzen β und γ mit Jagodzinski-Wyckoff-Symbol c und der A-Atome von den
in Tabelle 2.5 (S. 22) und Tabelle 2.6 (S. 24) angegebenen idealen Werten. Die-
se Verzerrungen fu¨hren nicht zu einer Symmetriereduktion, d. h. die Raumgruppe
(P63/mmc) bleibt erhalten.
Das Verzerrungsmuster der Kagome´-Netze ist in Abbildung 2.21 dargestellt. Ein
unverzerrtes Netz hat die Symmetrie der planaren Gruppe p6mm, und die Punktlage
3cmit den Koordinaten (1/2, 0) ist besetzt. Eine leichte Abweichung der Position der
Knoten von diesen Koordinaten fu¨hrt zum Verlust der hexagonalen Achse senkrecht
zur Netzebene, das verzerrte Netz hat nur noch dreiza¨hlige Symmetrie der planaren
Gruppe p3m1. Im Raumgruppentyp der Strukturtypen C14 und C36, P63/mmc,
werden verzerrte und unverzerrte Kagome´-Netze erzeugt, wenn die Punktlagen 6h
bzw. 6g besetzt werden10).
Abbildung 2.21: a) Elementarzelle eines unverzerrten Kagome´-Netzes der Symme-
trie p6mm; b) verzerrtes Kagome´-Netz (p3m1); schwarze Kreise zeigen die Position
der Knoten an (nach [32]).
Um die Verzerrung der Kagome´-Netze verschiedener Kristallstrukturen zu ver-










10)Da der Raumgruppentyp P63/mmc nicht symmorph ist, existiert zwar keine Punktlage mit
der Holoedrie des hexagonalen Kristallsystems, aber Netze mit hexagonaler Symmetrie sind als
Strukturelemente mo¨glich. Der einzige Strukturtyp der Laves-Phasen mit ausschließlich aus Sym-
metriegru¨nden unverzerrten Kagome´-Netzen ist C15 (kubisches Kristallsystem).
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Abbildung 2.22: Symbole fu¨r interatomare Absta¨nde in der (a) A-Teilstruktur
und (b) B -Teilstruktur des C14-Typs, (c) der A-Teilstruktur des C36-Typs und (d)
in B3–B1–B3-Schichtpaketen im C36-Typ.
Darin sind Bc11 und B
u
11 die Kantenla¨ngen der u¨berkappten (capped) und nicht
u¨berkappten (uncapped) Dreiecke im Kagome´-Netz (nach [32]: B11 bezeichnet den
Abstand zwischen zwei B1-Atomen; diese Nomenklatur wird hier auch fu¨r A–A-
Absta¨nde verwendet) und a ein Gitterparameter. Fu¨r den Abstand zwischen B -
Atomen im Kagome´-Netz zu Atomen in benachbarten 63-Netzen wird das Symbol
B12 (C14) bzw. B13 (C36) verwendet. Die Symbole fu¨r die unterschiedlichen B–B -
Absta¨nde sind in Abbildung 2.22 (b) und (d) in Ausschnitten der Kristallstrukturen
gezeigt. Sind die Atomlageparameter in der Standardaufstellung angegeben, so kann
∆B11 ausgedru¨ckt werden durch
∆B11 = 2 · (6x− 1) (C14) und ∆B11 = 2 · (1− 6x) (C36) (2.14)
Die relative Verzerrung der Kagome´-Netze ist also unabha¨ngig vom c/a-Verha¨lt-
nis, wa¨hrend Abweichungen der Absta¨nde B12 und B13 sowohl von der Verzerrung
der Kagome´-Netze als auch vom c/a-Verha¨ltnis abha¨ngen.
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In einer verzerrten A-Teilstruktur sind die Atome nicht mehr tetraedrisch von
vier A-Atomen umgeben (wie in der C15-Struktur mit Lagesymmetrie 4¯3m), sondern
in Form einer trigonalen Pyramide (3m). Darin treten zwei unterschiedliche A–A-
Absta¨nde auf: Zentrum–Spitze (1×), der mit dem Symbol Az11 bezeichnet wird und
Zentrum–Basis (3×) mit dem Symbol Axy11 . Die relative Verzerrung dieser Absta¨nde







Darin ist Az11 der A–A-Abstand entlang der c-Achse, d. h. der Abstand zwischen
zwei A-Atomen in benachbarten 63-Netzen mit dem selben Symbol (B–B oder C–
C), wa¨hrend Axy11 der entsprechende Abstand zwischen den Netzen B und C ist
(s. Abbildung 2.22.a). Im C36-Typ ist die Verzerrung der A-Teilstruktur kompli-
zierter. Da es zwei kristallographisch unabha¨ngige A-Atome gibt, liegen hier drei
unterschiedliche Absta¨nde vor: A11, A12 und A22 (s. Abbildung 2.22.c). Je nachdem,
welcher Aspekt der Verzerrung hier betont werden soll, kann entweder die Abwei-
chung von der Tetraedergeometrie fu¨r eine Lage gema¨ß Gleichung 2.15 (fu¨r Az11 ist
dann A11 oder A22, fu¨r A
xy
11 ist A12 einzusetzen) oder die Abweichung der einzelnen
Absta¨nde vom Abstand in einer unverzerrten Kristallstruktur bestimmt werden.
In einer unverzerrten Laves-Phasen-Kristallstruktur ha¨ngen die interatomaren
Absta¨nde in der ersten Koordinationsspha¨re nur vom Molvolumen ab, nicht von der
Stapelvariante. Sie ko¨nnen daher aus dem Volumen der Elementarzelle der verzerr-
ten Struktur erhalten werden, indem die entsprechenden Absta¨nde in einer hypo-
thetischen Verbindung mit C15-Struktur gleichen Molvolumens berechnet werden.
Das Volumen der Elementarzelle dieser als C15∗ bezeichneten Verbindung ist dann
VEZ(C15
∗) = 2VEZ(C14) oder VEZ(C15
∗) = VEZ(C36). Aus dem Volumen der Ele-






idealen A–A-Abstand d(A–A)id. erha¨lt man mit Hilfe von Gleichung 2.2 auf Seite 20.
Die Verzerrungen der A–A- und B–B -Absta¨nde in der realen Kristallstruktur, ∆Ai





− 1 und ∆Bi = Bi
d(B–B)id.
− 1 (2.16)
Mit dem Index i werden dabei die verschiedenen A–A- und B–B -Absta¨nde be-
zeichnet, z. B. Bi = B
c
11. Die Angabe der Verzerrung nach Gleichung 2.16 erlaubt eine
umfassende Beschreibung11), wa¨hrend nach Gleichung 2.13 bis 2.15 lokale Aspekte
11)Insbesondere werden Abweichungen vom c/a-Verha¨ltnis auch fu¨r die interatomaren Absta¨nde
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hervorgehoben werden.
Die meisten bina¨ren Laves-Phasen vom C14-Typ, deren mittels Einkristall-Ro¨nt-
genstrukturanalyse oder Rietveld-Profilanpassung verfeinerte Kristallstrukturen ver-
o¨ffentlicht wurden, weisen die oben beschriebenen Verzerrungen auf. In der U¨bersicht
in den Tabellen 2.8 und 2.9 sind die idealen interatomaren Absta¨nde, die relativen
Abweichungen davon und die c/a-Verha¨ltnisse der bislang verfeinerten Kristallstruk-
turen zusammengefasst. Fu¨r einige Kristallstrukturen wurden Strukturverfeinerun-
gen von verschiedenen Autoren berichtet, fu¨r die entsprechenden Verbindungen ent-
halten die Tabellen mehrere Eintra¨ge.
Tabelle 2.7: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von
idealen interatomaren Absta¨nden in bina¨ren Laves-Phasen vom C36-Typ.
Verbindung a/pm c/pm c/a
MgNi2 482,4 1582,6 3,2807
NbZn2 505 1632 3,232
did.A−A/pm ∆A11 ∆A12 ∆A22
MgNi2 295,9 0,7 −0,2 0,5





11 ∆B13 ∆B22 ∆B23
MgNi2 241,6 −1,6 1,2 0,5 −0,2 0,2
NbZn2 251,6 3,4 −2,7 0,2 0,4 −1,9
Im Falle von bina¨ren Verbindungen mit C36-Struktur sind bisher nur die Struk-
turverfeinerungen von MgNi2 [18] und NbZn2 [61] vero¨ffentlicht worden. Die Verzer-
rungen der A- und B -Teilstrukturen dieser beiden Kristallstrukturen sind in Tabel-
le 2.7 angegeben.
Die Kristallstrukturen der hier aufgefu¨hrten Verbindungen weisen mannigfaltige
Verzerrungsmuster auf. Dennoch sind einige Tendenzen zu erkennen:
1. Fu¨r die meisten Kristallstrukturen gilt Bc11 > B
u
11. Ausnahmen sind EuMg2
(C14) und NbZn2 (C36).
2. Die Verzerrung der B -Teilstruktur ist meistens gro¨ßer als die der A-Teilstruk-
tur, Az11 kann dabei gro¨ßer oder kleiner sein als A
xy
11 .
3. In Kristallstrukturen von Laves-Phasen, die ausschließlich aus Hauptgruppen-










Tabelle 2.8: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von idealen interatomaren Absta¨nden in bina¨ren Laves-
Phasen vom C14-Typ mit Seltenerd- und Hauptgruppenelementen als Komponenten. Negative Werte fu¨r ∆Ai und ∆Bi kennzeichnen
eine Kontraktion, positive eine Dehnung. (c/a)ideal ≈ 1,6330.











CaLi2 626,8 1021,9 1,6303 313,2 383,6 −0,1 0,3 0,0 −0,2 0,1 [38]
BaNa2 739,3 1199,9 1,6230 368,9 451,8 −2,2 2,6 0,6 −0,1 0,0 [39]
CaMg2 625,28 1014,35 1,6222 312,0 382,1 −1,1 1,5 0,2 −0,1 0,0 [40]
626,13 1015,7 1,6222 312,4 382,6 −1,0 1,4 0,2 −0,1 0,0 [41]
SrMg2 648,45 1045,58 1,6124 322,9 395,4 0,2 0,5 −0,4 0,1 0,0 [40]
648,38 1045,14 1,6119 322,8 395,3 0,3 0,5 −0,4 0,1 0,0 [42]
BaMg2 667,86 1061,33 1,5892 330,9 405,3 −1,8 3,6 −1,8 1,0 −0,3 [40]
666,99 1060,2 1,5895 330,5 404,8 −1,7 3,5 −1,8 1,0 −0,3 [42]
YMg2 603,7 975,2 1,6154 300,8 368,4 −4,2 4,9 −1,9 −0,8 0,2 [43]
Y0,82Mg2 602,4 974,8 1,6182 300,3 367,8 −3,8 4,4 1,1 −0,8 0,3 [44]
EuMg2 638,77 1032,23 1,6160 318,3 389,8 0,8 −0,1 −0,2 0,5 −0,2 [40]
HoMg2 601,5 974,6 1,6203 300,0 367,4 −1,9 2,4 0,5 −0,7 0,2 [45]
TmMg2 598,08 969,5 1,6210 298,3 365,4 −2,4 2,9 0,7 −0,5 0,2 [45]
YbMg2 623,38 1010,01 1,6202 310,9 380,7 −1,5 2,1 0,4 0,0 0,0 [40]














Tabelle 2.9: Relative Abweichungen nach Gleichung 2.13 bzw. 2.15 (in %) von idealen interatomaren Absta¨nden in bina¨ren Laves-
Phasen vom C14-Typ mit U¨bergangsmetallen als A- und/oder B-Komponenten. Negative Werte fu¨r ∆Ai und ∆Bi kennzeichnen
eine Kontraktion, positive eine Dehnung. (c/a)ideal ≈ 1,6330.











KAg2 558,91 947,61 1,6955 283,0 346,6 −4,1 1,6 2,2 −1,6 0,7 [46]
KAu2 562,3 979,1 1,7412 287,2 351,8 −2,3 −1,9 2,3 5,2 −1,7 [47]
MgIr2 516,9 838,5 1,6222 257,9 315,8 −2,9 3,4 0,9 −3,1 1,1 [48]
MgZn2 522,1 856,7 1,6409 261,5 320,2 −1,8 1,5 0,7 0,1 0,0 [18]
522,3 856,6 1,6401 261,5 320,3 −1,8 1,6 0,7 0,1 0,0 [49]
522,34 855,62 1,6381 261,4 320,2 −1,9 1,7 0,7 0,0 0,0 [50]
FeBe2 422,24 687,00 1,6270 210,9 258,3 −1,7 1,9 0,5 −0,1 0,2 [51]
ScZn2 525,09 847,74 1,6145 261,5 320,3 −2,0 2,8 0,5 −0,6 0,2 [52]
TiFe2 479,4 783,4 1,6341 239,8 293,6 −2,3 2,3 0,8 −1,1 0,4 [53]
478,5 779,9 1,6299 239,1 292,8 −2,3 2,5 0,8 −2,5 0,9 [54]
478,70 781,50 1,6325 239,3 293,1 −2,6 2,6 0,9 −0,8 0,3 [55]
478,8 781,0 1,6312 239,3 293,1 −2,5 2,6 0,8 −0,9 0,3 [56]
TiMn2 483,33 793,84 1,6424 242,1 296,5 −3,5 3,1 1,3 −0,4 0,2 [57]
482,0 791,5 1,6421 241,4 295,7 −4,0 3,6 1,5 −0,9 0,3 [58]
483,10 793,9 1,6433 242,1 296,5 −2,3 1,8 0,9 −0,5 0,2 [55]
ZrCr2 510,2 827,3 1,6215 254,5 311,7 −2,4 2,8 0,6 −0,8 2,4 [59]
511,3 830,9 1,6251 255,2 312,6 −8,1 8,4 2,7 −0,4 0,1 [60]
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Ohba et al. [49] fu¨hren die Verzerrung derB-Teilstruktur auf unterschiedliche Atom-
radien der basalen und der apicalen Atome der trigonalen Bipyramiden zuru¨ck.
Mo¨gliche Gru¨nde fu¨r diese Unterschiede werden jedoch nicht genannt. Daru¨ber
hinaus werden elektronische Ursachen fu¨r die Verzerrung diskutiert. Aufgrund der
Vielfalt der chemischen Systeme ist es jedoch schwierig, die beobachteten Verzer-
rungsmuster einem allgemein gu¨ltigen Konzept folgend zu interpretieren. In Ab-
schnitt 2.3.3 werden einige Ansa¨tze na¨her beschrieben.
2.3 Stabilita¨tskriterien
Um die Frage nach der Phasenstabilita¨t der Laves-Phasen zu beantworten wurde
bereits eine Reihe mo¨glicher Stabilita¨tskriterien diskutiert, die meist auf einfachen
Modellen beruhen. Eine ausfu¨hrliche Darstellung befindet sich in den U¨bersichtsarti-
keln [62,63]. An dieser Stelle sollen Faktoren, die Struktur und Stabilita¨t bestimmen,
insbesondere im Hinblick auf die Nb-basierten Laves-Phasen vorgestellt werden. Vor-
ab sei jedoch angemerkt, dass es in Anbetracht der Vielzahl von Laves-Phasen und
den chemischen Unterschieden ihrer Konstituenten schwierig ist, fu¨r Laves-Phasen
allgemein gu¨ltige Stabilita¨tskriterien zu formulieren. Da die Frage nach der Phasen-
stabilita¨t auch die Frage nach der chemischen Bindungssituation einschließt werden
allgemeine Konzepte zur Beschreibung der chemischen Bindung in Laves-Phasen
vorgestellt.
Die Frage nach den Stabilita¨tskriterien der Laves-Phasen la¨sst sich in drei Teile
gliedern:
1. In welchen Systemen bilden sich Laves-Phasen?
2. Welcher Polytyp bildet oder welche Polytypen bilden sich?
3. Welche Struktur-Bindungs-Beziehungen gibt es?
2.3.1 Bildungsbedingungen fu¨r Laves-Phasen
Pettifor hat die Elemente des Periodensystems in einer pha¨nomenologisch be-
stimmten Reihenfolge neu angeordnet [64, 65]. Die Platznummer der Elemente in
dieser Reihe wird dabei als Mendeleev-Nummer bezeichnet. Fu¨r verschiedene Zu-
sammensetzungen von Verbindungen, z. B. AB2, sind Strukturkarten erstellt wor-
den, in denen die Mendeleev-Nummern der Konstituenten A und B als Parame-
ter verwendet werden. Verbindungen, die im selben Strukturtyp kristallisieren, sind
dann idealerweise in einem zusammenha¨ngenden Gebiet auf der Karte zu finden. Der
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Strukturtyp einer neuen Verbindung kann dann anhand ihrer Lage auf der Struk-
turkarte vorhergesagt werden.
Abbildung 2.23: Ausschnitt aus einer Strukturkarte fu¨r AB2-Verbindungen im
Bereich der U¨bergangsmetalle als A- und B-Komponenten (aus [62]; im hier gezeig-
ten Ausschnitt der Strukturkarte wird keine Verbindung mit C36-Struktur bei der
Zusammensetzung AB2 beobachtet).
In der Strukturkarte fu¨r AB2-Verbindungen ist die Mehrzahl der Laves-Phasen in
einem engen Bereich zu finden, insbesondere Laves-Phasen mit U¨bergangsmetallen
als Komponenten [66]. In Abbildung 2.23 ist eine solche Strukturkarte wiedergege-
ben. Die Abweichungen betreffen vor allem Laves-Phasen, die wenigstens ein Haupt-
gruppenelement enthalten und spiegeln die unterschiedliche Bindungssituationen in
den Laves-Phasen wider.
Auf Grund der Kristallstrukturen (siehe Abschnitt 2.2.1) wurde das Radien-
verha¨ltnis als entscheidender Faktor fu¨r die Bildung von Laves-Phasen vorgeschla-
gen. Die beteiligten Elemente sollten sich daru¨ber hinaus auf Grund der hohen
Packungsdichte in den Laves-Phasen nur wenig in ihren Elektronegativita¨ten un-
terscheiden, wobei die Komponente B im Allgemeinen die elektronegativere ist.
Tatsa¨chlich wurde die Existenz einer Laves-Phase KNa2 vorhergesagt, da das Ra-
dienverha¨ltnis r(K)/r(Na) nahe am idealen Wert liegt. Spa¨ter wurde diese Verbin-
dung experimentell nachgewiesen [67]. Man findet allerdings eine ganze Reihe von
Laves-Phasen, deren Komponenten deutlich von den genannten Kriterien abwei-
chen. So sind Laves-Phasen mit Radienverha¨ltnissen von 1,05 bis 1,68 bekannt [68].
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Beispiele sind NbZn2 (MgNi2-Typ, r(Nb)/r(Zn)
12) = 1,05) [61], KAu2 (Hochdruck-
phase13), MgZn2-Typ, r(K)/r(Au) = 1,65). Einige Laves-Phasen bilden sich, obwohl
die Komponenten betra¨chtliche Elektronegativita¨tsunterschiede ∆χ aufweisen, z. B.
in der Reihe ABi2 (A = K, Rb, Cs) [70, 71] mit ∆χ ≈ 0,8 (Allred-Rochow-Skala).
Bemerkenswerterweise liegen in diesen Systemen Zintl-Phasen und Laves-Phasen
nebeneinander vor, die Laves-Phasen dabei bei ho¨herem Bi-Gehalt. Elektronega-
tivita¨tsdifferenzen und Radienverha¨ltnis sollten daru¨ber hinaus nicht unabha¨ngig
betrachtet werden. Vielmehr ist bei Konstituenten mit stark abweichenden Elektro-
negativita¨ten eine A¨nderung des Radienquotienten infolge des Ladungsu¨bertrags zu
erwarten [72]. Allgemein wird die große Bandbreite mo¨glicher Radienverha¨ltnisse der
Fa¨higkeit der Atome zugeschrieben, durch Kompression oder Expansion ihre effek-
tiven Radien so zu a¨ndern, dass sie das Radienverha¨ltnis von 1,225 erreichen. Eine
Auftragung der Bildungsenthalpien der Laves-Phasen gegen den Radienquotienten
ist in Abbildung 2.24 wiedergegeben. Sie zeigt in der Tendenz ein Minimum bei dem
Radienverha¨ltnis 1,225, da bei diesem Wert keine Kopression oder Expansion der
Atome stattfinden muss, die nach [73] den Betrag der Bindungsenthalpie verringert.
Abbildung 2.24: Auftragung der Standardbildungsenthalpien bina¨rer Laves-
Phasen gegen das Radienverha¨ltnis ihrer Konstituenten (aus [73]).
Neben dem Radienverha¨ltnis werden auch elektronische Faktoren fu¨r die Stabilia¨t
12)Die Werte der Metallatomradien fu¨r die Koordinationszahl 12 wurden der Literatur [69] ent-
nommen.
13)Bei Hochdruckphasen ist zu beachten, dass sich der Radienquotient mit dem Druck a¨ndert,
wenn sich die Kompressibilita¨ten der beteiligten Elemente unterscheiden.
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von Laves-Phasen diskutiert, da in einigen bina¨ren Systemen trotz passenden Ra-
dienquotienten und kleiner Elektronegativita¨tsdifferenz keine Laves-Phase gefunden
wird. Insbesondere in bina¨ren Systemen mit zwei U¨bergangsmetallen als Kompo-
nenten ist offenbar auch die Valenzelektronenkonzentration VEK fu¨r die Bildung
einer Laves-Phase entscheidend: Hier wird eine Stabilita¨tsgrenze von 8 Elektronen
pro Atom beobachtet, oberhalb derer sich keine Laves-Phasen bilden, obwohl das
Radienverha¨ltnis dies zuließe [74]. Daru¨ber hinaus werden terna¨re Laves-Phasen in
einigen Dreistoffsystemen gebildet, in denen keine bina¨ren Laves-Phasen gefunden
werden. Im Falle der U¨bergangsmetalle ist dies z. B. das System Nb–V–Ni [75, 76].
Alle bisher bekannten intermedia¨ren terna¨ren Laves-Phasen kristallisieren im C14-
Typ. Die Ursache dafu¨r ist noch nicht bekannt.
2.3.2 Stabilita¨t der Polytypen der Laves-Phasen
Die Stabilita¨t der einzelnen Polytypen der Laves-Phasen wurden bereits von La-
ves und Witte mit elektronischen Faktoren, speziell der VEK, in Verbindung
gebracht [77]. Grundlage dafu¨r sind Studien an terna¨ren Magnesiumlegierungen
Mg(B1,B2)2, wobei eine A¨nderung des Stoffmengenverha¨ltnisses B1 zu B2 zu einer
A¨nderung der VEK, die ab einem gewissen kritischen Wert einen anderen Polytyp
der Laves-Phase stabilisiert. Spa¨ter wurde die Stabilisierung verschiedener Polyty-
pen durch bestimmte VEK auch in vielen anderen terna¨ren Systemen beobachtet.
Anders als bei den Hume-Rothery-Phasen liegen die Grenzen der Stabiblita¨ts-
bereiche der einzelnen Polytypen nicht bei stets denselben Elektronenkonzentratio-
nen [35]. Vielmehr findet man zwar a¨hnliche, aber doch fu¨r jedes quasibina¨re Sys-
tem verschiedene kritische Elektronenkonzentrationen. So ist eine Vorhersage des
stabilen Polytyps ausgehend von der VEK allein nicht mo¨glich. Zur Lo¨sung dieses
Problems wurden Valenzelektronenzahlen fu¨r U¨bergangsmetalle empirisch bestimmt
(s. unten), die zur Vorhersage des stabilen Polytyps allerdings nur begrenzt geeignet
sind.
In Reihen bina¨rer Systeme mit U¨bergangsmetallen als Komponenten, u. a. auch
den in dieser Arbeit behandelten Systemen Nb–TM mit TM = Cr, Mn, Fe, Co,
beobachtet man qualitativ eine Abfolge C15 → C14 → C15 mit steigender VEK.
Die kritischen VEK sind dabei allerdings abha¨ngig vom A-Element unterschied-
lich. Daru¨ber hinaus treten in einigen bina¨ren Systemen, insbesondere in solchen
mit U¨bergangsmetallen als Komponenten, mehrere Polytypen der Laves-Phasen in
Abha¨ngigkeit von Temperatur und Zusammensetzung auf. In diesen Systemen ist
die Raumtemperaturmodifikation bei der Zusammensetzung AB2 vom C15-Typ. Die
oben genannte Abfolge bezieht sich auf den bei Raumtemperatur und der sto¨chio-
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metrischen Zusammensetzung stabilen Polytyp. Abbildung 2.25 zeigt die Abfolge
der Polytypen der Laves-Phasen in einigen bina¨ren Systemen mit U¨bergangsme-
tallen als Komponenten. In a¨hnlichen Auftragungen [68] wurden die Reihen von
Laves-Phasen mit dem selben A-Element entlang einer Kurve angeordnet, die so-
genannte Stabilita¨tsba¨nder der Laves-Phasen durchla¨uft: Die Ordinate eines einer
bestimmten Laves-Phase zugeordneten Punktes gibt ihren Strukturtyp an. Kurven
unterschiedlicher A-Elemente laufen na¨herungsweise parallel. Die Reihenfolge der
Kurven ist allerdings rein pha¨nomenologisch festgelegt, sie erfolgt so, dass die Ab-
folge der Polytypen fu¨r jede Kurve richtig wiedergegeben wird. A¨hnlich wie bei den























Abbildung 2.25: Strukturtypen der Laves-Phasen AB2 mit U¨bergangsmetallen
der Gruppen 3–6 als A-Komponente und 3d-Metallen als B -Komponenten (Daten
aus [78]). Y0,95Ni2 (*) kristallisiert in einer U¨berstukturvariante des C15-Typs, dem
TmNi2-Typ [79–82].
A¨hnlich wie in den Reihen bina¨rer Systeme Nb–TM mit unterschiedlicher Kom-
ponente TM wird auch in den terna¨ren Systemen Nb–Cr–TM mit TM = Fe, Co,
Ni die Stabilisierung unterschiedlicher Polytypen der Laves-Phase in Abha¨ngigkeit
von der VEK beobachtet. So wird in Legierungen mit 33,3 at.-% Nb im System
Nb–Cr–Fe mit steigendem Fe-Gehalt ein Wechsel vom C15- zum C14-Polytyp be-
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obachtet. Untersuchungen an Nb-reichen Legierungen zeigen daru¨ber hinaus, dass
auch der C36-Polytyp durch Zulegieren von Eisen stabilisiert werden kann [83]. Im
System Nb–Cr–Co findet der Wechsel C14/C15 sogar zweimal statt. Wa¨hrend so-
wohl NbCr2 als auch NbCo2 bei 1000
◦C im C15-Strukturtyp kristallisieren und eine
gewisse Lo¨slichkeit fu¨r Co bzw. Cr besitzen, hat die intermedia¨re terna¨re Phase
Nb(Cr,Co)2 die C14-Struktur.
Die Stabilita¨t der Polytypen C14 und C15 in Mischkristallreihen Nb(Cr1−xTMx)2
mit TM = Fe, Co, Ni wurde mit der Elektronenkonzentration korreliert [74, 84],
da die Grenzen der Stabiblita¨tsbereiche unabha¨ngig von der Komponente TM bei
den gleichen kritischen Elektronenkonzentrationen auftreten. Die in dieser Untersu-
chung bestimmten Stabilita¨tsbereiche fu¨r die Polytypen C14 und C15 geben auch
den Verlauf des Auftretens dieser Polytypen in den bina¨ren Systemen mit Nb als
A-Komponente wieder. Allerdings lassen sich die an Hand dieser Untersuchungen
bestimmten Stabiblita¨tsgrenzen der Polytypen C14 und C15 nicht auf Reihen mit
anderen A-Komponenten u¨bertragen.
Aus den Stabilita¨tsbereichen einiger terna¨rer Laves-Phasen mit Ti und Zr als A-
Komponente wurden die Valenzelektronenzahlen der 3d-Metalle von Ti bis Cu und
von Zr berechnet [85], mit deren Hilfe der stabile Polytyp einer Laves-Phase mit der
VEK korreliert werden kann. Diese Valenzelektronenzahlen wurden allerdings rein
empirisch fu¨r die betrachteten Systeme bestimmt.
2.3.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Aufgrund der Vielfalt chemischer Systeme ist es schwierig, allgemein gu¨ltige Kon-
zepte fu¨r die chemische Bindung in Laves-Phasen zu formulieren. Das große Intervall
der Standardbildungsenthalpien (0 bis −350 kJ/mol, s. Abb. 2.24) deutet nach [73]
ein breites Spektrum von Bindungssituationen mit metallischen, kovalenten und io-
nischen Anteilen an. Zwar ist es nicht mo¨glich, von der Bildungsenthalpie direkt auf
die chemische Bindung zu schließen, im Hinblick auf die Vielzahl mo¨glicher Konsti-
tuenten von Laves-Phasen erscheint die Folgerung jedoch gerechtfertigt.
Die experimentell beobachtete systematische Variation des stabilen Polytyps mit
der VEK wird als Folge des Fu¨llungsgrades der Brillouin-Zone interpretiert, die fu¨r
die einzelnen Polytypen eine charakteristische Form und Gro¨ße hat [86]. Diese In-
terpretation ist im Einklang mit einem metallischen Charakter der chemischen Bin-
dung. A¨hnlich wird auch argumentiert, dass die elektronischen Zustandsdichten der
Strukturtypen C14, C15 und C36 zwar eine sehr a¨hnliche Form haben, aber das klei-
ne Unterschiede im Betrag der Zustandsdichte an der Fermi-Energie vorliegen, die
fu¨r die Stabilita¨t des Polytyps entscheidend sind [32]. Im Falle von Laves-Phasen mit
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U¨bergangsmetallen der Gruppen 3–10 als Komponenten wurde die Gesamtenergie
der Polytypen in Abha¨ngigkeit von der VEK berechnet [87]. Demnach ist die Abfol-
ge der Polytypen C15–C14–C36–C15–C36 zu erwarten. In der Mehrzahl der Laves-
Phasen ist die Form der elektronischen Zustandsdichte durch die B -Komponente
bestimmt. Es gibt allerdings auch Ausnahmen, z. B. ZrZn2 [88], ScZn2 oder NbZn2,
deren Zustandsdichten nahe der Fermi-Energie vor allem durch die 4d-Metalle ge-
pra¨gt sind.
Extended-Hu¨ckel-Rechnungen an den Laves-Phasen CaAl2 [38] und TiFe2 [32]
zeigen einen oszillatorischen Verlauf der Energiedifferenz E(C14)−E(C15) mit der
VEK. Die Nullstellen dieser Kurve, also die Grenzen der Stabilita¨tsbereiche, stimmen
nur mit einer eng begrenzten Auswahl realer Systeme u¨berein. Neben den Stabilita¨ts-
bereichen der Polytypen werden in den beiden Arbeiten auch die unterschiedliche
Besetzung gemischt besetzter Atomlagen in Mischkristallen Ca(LixAl1−x)2 und die
trigonale Verzerrung von Kagome´-Netzen in Laves-Phasen vom C14-Typ mit der
VEK korreliert. Beide Effekte lassen sich auf lokale Effekte, mit anderen Worten
eine kovalente Bindungssituation zuru¨ckfu¨hren.
Experimentelle [49] und theoretische [89] Untersuchungen zeigen den Aufbau von
Deformations-Elektronendichte14) in den Zentren der B4-Tetraeder der C15-Phasen
(MgCu2 bzw. CaAl2) und in den trigonalen Bipyramiden in C14-Phasen (MgZn2
bzw. KNa2, MgZn2, CaMg2 und CaLi2). In der theoretischen Arbeit [89] wurde
die Gesamtenergie bezu¨glich der Atomlageparameter minimiert. Die Kagome´-Netze
sind demnach besonders stark verzerrt, wenn die Elektronendichte in den trigonalen
Bipyramiden groß ist. Die Verzerrung der Kagome´-Netze nimmt in der Reihe CaLi2
→ KNa2 → CaMg2 → MgZn2 zu. Diese Tendenz stimmt gut mit der experimentell
beobachteten u¨berein (vgl. Tab. 2.8, S. 33).
In einer weiteren experimentellen Untersuchung an MgCu2 [90] wird Elektro-
nendichte entlang der Cu–Cu-Verbindungslinien beobachtet, die als Indiz kovalenter
Bindungsanteile interpretiert werden. Die homogene Dichteverteilung zwischen der
Mg- und der Cu-Teilstruktur wird dagegen als metallische Bindung gedeutet. Ob-
wohl die Untersuchung der Elektronendichte Hinweise liefern kann, ist eine abschlie-
ßende Bewertung der Bindungssituation auf dieser Grundlage nicht mo¨glich.
14)Der Begriff Deformations-Elektronendichte ist hier so zu verstehen, dass die beobachtete Elek-
tronendichte an den genannten Positionen gro¨ßer ist als diejenige, die sich aus der U¨berlappung
der spha¨rischen Elektronendichten der neutralen A- und B -Atome ergibt.
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2.4 Homogenita¨tsbereiche – Punktdefekte
Etwa ein Viertel der bislang bekannten bina¨ren Laves-Phasen weist Homogenita¨ts-
bereiche auf. In bina¨ren Systemen tritt ein Homogenita¨tsbereich besonders ha¨ufig
auf, wenn das Verha¨ltnis der Radien der beiden Komponenten nahe am fu¨r die Bil-
dung einer Laves-Phase idealen Wert von
√
3/2 liegt [91]. Die Homogenita¨tsbereiche
sind dabei meistens sowohl zur A- als auch zur B -reichen Seite hin ausgedehnt. In
Systemen mit einem breiten Homogenita¨tsbereich der Laves-Phase ist dieser mitun-
ter asymmetrisch bezu¨glich der Zusammensetzung AB2 zur B -reichen Seite ausge-
dehnt. Zur thermodynamischen Modellierung der Laves-Phasen ist die Kenntnis der
Defektmechanismen erforderlich. Eine U¨bersicht u¨ber die verwendeten Modelle ist
in [2] zu finden. Fu¨r Laves-Phasen mit C15-Struktur wird zumeist ein Modell mit
zwei Untergittern der Form (A,B)1(A,B)2 verwendet, d. h. sowohl die bezu¨glich der
Zusammensetzung AB2 A-reiche als auch die B-reiche Seite des Homogenita¨tsbe-
reichs wird durch Substitution erzeugt. Auch fu¨r die C14- und C36-Phasen wird ein
solches Modell verwendet; fu¨r die C14-Phase werden aber auch Modelle mit drei Un-
tergittern entsprechend den drei in der C14-Struktur besetzten kristallographischen
Punktlagen verwendet. Als Beispiel wird die C14-Phase im System Zr–Cr mit einem
Modell der Form B2(A,B)4(A,B)6 beschrieben [92], d. h. auf der Zr-reichen Seite
wird Cr nur auf der 6h-Lage (Kagome´-Netze) substituiert. In [2] wird auch dar-
auf hingewiesen, dass kristallographische Daten insbesondere im Falle von terna¨ren
Laves-Phasen ha¨ufig nicht vorliegen. Ist jedoch nicht bekannt, auf welchen Punkt-
lagen Mischbesetzung auftritt oder ob es zu bevorzugter Besetzung von Punktlagen
mit einer bestimmten Atomsorte kommt, so kann kein geeignetes Modell fu¨r die
thermodynamische Beschreibung gefunden werden.
Als Ursache der Homogenita¨tsbereiche bina¨rer Laves-Phasen werden im Falle
der B -reichen Seite Punktdefekte vom anti-site-Typ festgestellt, also B -Atome auf
A-Teilstrukturpla¨tzen. Streng genommen handelt es sich hier also nicht um Punkt-
defekte, sondern um chemische Substitution. In der materialwissenschaftlichen Lite-
ratur wird der Begriff Punktdefekt auch fu¨r derartige Substitution verwendet, insbe-
sondere wenn diese zur Bildung eines Homogenita¨tsbereichs fu¨hrt. Dieser Sprachge-
brauch wird auch in dieser Arbeit verwendet. Fu¨r die A-reiche Seite werden dagegen
unterschiedliche Defektmechanismen diskutiert. Neben anti-site-Defekten analog zur
B -reichen Seite kommen auch strukturelle Leerstellen in der B -Teilstruktur in Fra-
ge. Auch komplexere Modelle fu¨r die Defektstrukturen sind vorgeschlagen worden,
darunter die Substitution von drei B -Atomen durch ein A-Atom. Da der Homo-
genita¨tsbereich auf der A-reichen Seite aber oft nur wenig ausgedehnt ist, ist ein
Nachweis des Defektmechanismus hier schwieriger als auf der B -reichen Seite.
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Ein weiterer Defektmechanismus wird in der Kristallstruktur von Y0,95Ni2 beob-
achtet [80]. Hier liegen strukturelle Leerstellen im A-Untergitter vor. Die Verteilung
der Leerstellen ist dabei nicht statistisch, sondern es kommt zur Ausordnung in einer
U¨berstruktur mit verdoppelter a-Achse gegenu¨ber der C15-Struktur. Die Ausord-
nung der Leerstellen geht mit einer lokalen Verzerrung der Struktur in der Na¨he der
Leerstellen einher.
In den meisten Fa¨llen ist der Mechanismus der Bildung des Homogenita¨tsbereichs
an Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte bestimmt worden. So
ko¨nnen zwar im gu¨nstigen Fall die einzelnen Mechanismen unterschieden werden,
u¨ber die Feinstruktur, also Verzerrungen im Bereich der Defekte ko¨nnen aber keine
Informationen erhalten werden.
Auch im Falle von terna¨ren Systemen sind Laves-Phasen mit ausgepra¨gten Ho-
mogenita¨tsbereichen bekannt. Die Stabilita¨tsfelder ko¨nnen hier komplizierte Formen
annehmen (z. B. im System Al–Ni–Ti [93]).
Fu¨r die Verbindungen ZrCr2 und ZrMn2 mit C14- und C15-Struktur wurden die
zur Erzeugung von Punktdefekten notwendigen Energien mit Hilfe von Dichtefunk-
tional-Rechnungen abgescha¨tzt [94, 95]. In allen untersuchten Fa¨llen sind anti-site-
Defekte energetisch gu¨nstiger als strukturelle Leerstellen. Dies gilt sowohl fu¨r die A-
als auch die B -Teilstruktur.
2.5 Laves-Phasen in den Systemen Nb–TM (TM = Cr, Mn,
Fe, Co) und Nb–Cr–TM (TM = Co, Ni)
Aus der Vielzahl bina¨rer Systeme, die Laves-Phasen enthalten, wurden fu¨r die im
Rahmen dieser Arbeit durchgefu¨hrten Untersuchungen die bina¨ren Systeme Nb–
TM (TM = Cr, Mn, Fe, Co) ausgewa¨hlt. Daru¨ber hinaus wurden auch Legierungen
ausgewa¨hlter Zusammensetzungen in den terna¨ren Systemen entlang der Schnit-
te Nb(Cr,TM )2 (TM = Co, Ni) untersucht. Im folgenden werden zuna¨chst einige
physikalisch-chemische Daten der beteiligten Elemente vorgestellt, die im Zusam-
menhang mit der Stabilita¨t der Laves-Phasen diskutiert werden (vgl. Abschnitt 2.3,
S. 35). Danach werden die genannten Zwei- und Dreistoffsysteme, insbesondere die
darin enthaltenen Laves-Phasen, vorgestellt.
2.5.1 Physikalisch-chemische Daten der Elemente Nb, Cr, Mn, Fe, Co
und Ni
In Tabelle 2.10 sind einige physikalisch-chemische Daten der Elemente Nb, Cr, Mn,
Fe, Co und Ni zusammengefasst. Insbesondere das Radienverha¨ltnis, die Elektro-
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negativita¨t sowie die Anzahl der Valenzelektronen werden im Zusammenhang mit
der Stabilita¨t und Bildung von Laves-Phasen diskutiert. Zum Vergleich der physi-
kalischen Eigenschaften der Laves-Phasen mit denen ihrer Konstituenten sind aus-
gewa¨hlte physikalische Daten angegeben. Im System Nb–Ni bildet sich keine Laves-
Phase, jedoch ist Ni Komponente terna¨rer Laves-Phasen im System Nb–Cr–Ni.
Tabelle 2.10: Physikalisch-chemische Daten von Nb, Cr, Mn, Fe, Co und Ni.
Element TM Nb Cr Mn Fe Co Ni
Rel. Atommasse 92,906 51,996 54,938 55,845 58,933 58,693
Kristallstruktura bcc bcc α-Mn bcc hcp fcc
ab / pm 329,86 288,46 891,39 286,65 250,7 352,38
cb / pm 406,9
r(M)c / pm 147 129 137 126 125,3 124,6
r(Nb)/r(TM ) – 1,14 1,07 1,17 1,17 1,18
Valenzelektronend 5 6 7 8 9 10
χAR
e 1,23 1,56 1,60 1,64 1,70 1,75
χabs.
f / eV 4,0 3,72 3,72 4,06 4,3 4,40
Dichte (293K)g / g cm−3 8,57 7,19 7,44 7,87 8,9 8,902
Schmelzpunktg/ ◦C 2468 1860 1244 1535 1495 1453
Siedepunktg/ ◦C 4742 2672 1962 2750 2870 2732
ρel(293K)
h / µΩcm 12,5 12,7 185,0 9,71 6,24 6,84
aKristallstruktur des bei Raumtemperatur stabilen Allotrops.
bGitterparameter (Daten aus [96]).
cMetallatomradius fu¨r die Koordinationszahl 12 (Daten aus [69]).
dZahl der 5s+ 4d-Elektronen von Nb bzw. der 4s+ 3d-Elektronen von Cr, Mn, Fe, Co, Ni.
eElektronegativita¨t nach Allred und Rochow [97].
fElektronegativita¨t nach Pearson [98] (absolute Skala, Daten aus [96]).
gDaten aus [96].
hSpezifischer elektrischer Widerstand (Daten aus [96]).
2.5.2 Das System Nb–Cr
Das System Nb–Cr ist in den vergangenen 50 Jahren ha¨ufig untersucht worden [99–
108]. Neben den terminalen festen Lo¨sungen Nb(Cr) und Cr(Nb) wird u¨ber ei-
ne Hochtemperaturmodifikation (C14-Typ) und eine Raumtemperaturmodifikati-
on (C15-Typ) der Laves-Phase berichtet. Von Thoma und Perepezko [109] wird
daru¨ber hinaus u¨ber eine eine weitere Laves-Phase vom C36-Typ berichtet, deren
Stabilita¨tsbereich vermutlich zwischen dem der C14- und der C15-Phase liegt und
die mittels Pulverdiffraktometrie in schnell geku¨hlten Nb–Cr-Legierungen mit Zu-
sammensetzungen nahe 33,3 at.-% Nb beobachtet wird. Die Arbeit entha¨lt jedoch
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keine Angaben u¨ber die Temperaturen der invarianten Reaktionen, an denen die
C36-Phase beteiligt ist. In Tabelle 2.11 sind die im System Nb–Cr beobachteten
kristallinen Phasen aufgefu¨hrt.
Tabelle 2.11: Im System Nb–Cr beobachtete kristalline Phasen.
Phase at.-% Nba Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
Cr(Nb) 0–7 W (bcc) Im3¯m cI2
NbCr2 rt 29–35 MgCu2 (C15) Fd3¯m cF24
NbCr2 ht1 29–35 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
NbCr2 ht2 –
b MgNi2 (C36) P63/mmc hP24
Nb(Cr) 75–100 W (bcc) Im3¯m cI2
aMaximale Ausdehnung des Homogenita¨tsbereichs.
bIm derzeit akzeptierten Phasendiagramm wird nicht u¨ber eine C36-Phase berichtet.
Der Homogenita¨tsbereich der Laves-Phasen ha¨ngt stark von der Temperatur
ab und weist bei 1620 ◦C eine maximale Breite von 6 at.-% (29–35 at.-% Nb) auf.
An Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte an einphasigen C15-
NbCr2-Legierungen wurde gezeigt [110], dass der Homogenita¨tsbereich wahrschein-
lich sowohl auf der Cr- als auch der Nb-reichen Seite auf anti-site-Defekte zuru¨ck-
zufu¨hren ist. Die Tieftemperaturphase kristallisiert im kubischen C15-Typ und wan-
delt sich bei der Zusammensetzung NbCr2 oberhalb 1570
◦C in die Hochtemperatur-
phase im C14-Typ um. Diese schmilzt kongruent bei 1720 ◦C. Das Phasendiagramm
des Systems Nb–Cr ist in Abb. 2.26 dargestellt.
Das System Nb–Cr ist von besonderem Interesse, da zweiphasige Legierungen
aus Cr(Nb) und C15-NbCr2 eine hohe Festigkeit und Korrosionsstabilita¨t verbun-
den mit hohem Schmelzpunkt und vergleichsweise geringer Dichte (vergleichbar mit
Stahl) aufweisen. Dies macht die Laves-Phase NbCr2 zu einem viel versprechenden
Kandidaten fu¨r die Entwicklung neuer Hochtemperaturwerkstoffe [106].
Wegen des technischen Interesses sind besonders die mechanischen Eigenschaf-
ten von C15-NbCr2 sowohl experimentell [111–115] als auch in theoretischen Studi-
en [116–119] untersucht worden. Weitere theoretische Arbeiten befassen sich mit der
Phasenstabilita¨t der Polytypen C15 und C14 sowie der Stapelfehlerenergie [120,121].
Fu¨r die polymorphe Reaktion C14 → C15 ist der synchro-shear -Mechanismus auf
Grundlage einer TEM-Untersuchung vorgeschlagen worden [37] (s. Abschnitt 2.2.8).
Neben den Untersuchungen an bina¨rem NbCr2 wurde der Effekt einer dritten Legie-
rungskomponente ebenfalls im Hinblick auf die mechanischen Eigenschaften, Stabi-
lita¨t [84, 122–124] und elektronische Struktur [125] der Laves-Phase untersucht.
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Abbildung 2.26: Phasendiagramm Nb–Cr [108].
2.5.3 Das System Nb–Mn
U¨ber das System Nb–Mn liegen nur wenige experimentelle Daten vor. Das Pha-
sendiagramm wurde im Bereich von 0–50 at.-% Nb bestimmt [126–131]. Fu¨r die
Nb-reiche Seite sind bisher keine Daten verfu¨gbar. Im System Nb-Mn bildet sich
eine Laves-Phase vom C14-Typ mit einem Homogenita¨tsbereich von max. 28–40 at.-
% Nb. Sie schmilzt kongruent bei 1500 ◦C. Tabelle 2.12 entha¨lt eine Liste der im
System Nb–Mn beobachteten Phasen. Das Phasendiagramm des Systems Nb–Mn
ist in Abb. 2.27 dargestellt.
Tabelle 2.12: Im System Nb–Mn beobachtete kristalline Phasen.
Phase at.-% Nba Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
α-Mn(Nb) (rt) 0–1 α-Mn I 4¯3m cI58
β-Mn(Nb) (ht1) 0–2 β-Mn P4132 cP20
γ-Mn(Nb) (ht3) 0–0,5 Cu (fcc) Fm3¯m cF4
δ-Mn(Nb) (ht4) 0–2 W (bcc) Im3¯m cI2
NbMn2 28–40 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
Nb(Mn) –b W (bcc) Im3¯m cI2
aMaximale Ausdehnung des Homogenita¨tsbereichs.
bDie Lo¨slichkeit von Mn in Nb wurde bisher nicht bestimmt.
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Abbildung 2.27: Phasendiagramm Nb–Mn von 0–50 at.-% Nb [130].
2.5.4 Das System Nb–Fe
Da Niob ein wichtiger Legierungsbestandteil vieler Sta¨hle ist, wurde das System
Nb–Fe ha¨ufig untersucht [132–145]. Neben den terminalen festen Lo¨sungen Nb(Fe)
und Fe(Nb) wird u¨ber drei intermedia¨re Phasen in diesem System berichtet. Ne-
ben der Laves-Phase NbFe2 im C14-Typ sind dies die µ-Phase Nb6,33Fe6,67 (W6Fe7-
Strukturtyp) sowie eine metastabile Phase Nb3Fe2 mit Ti2Ni-Struktur, die vermut-
lich durch Sauerstoff stabilisiert wird [133,146–148] (s. auch Abschnitt 5.4, S. 189).
In Tabelle 2.13 sind die im System Nb–Fe beobachteten Phasen zusammengestellt.
Die C14-Phase hat einen Homogenita¨tsbereich von maximal 32–40 at.-% Nb. Die
Angaben u¨ber die Breite des Homogenita¨tsbereichs schwanken allerdings stark. Sie
schmilzt kongruent bei 1630 ◦C. Der Homogenita¨tsbereich ist auf anti-site-Defekte
sowohl auf der Nb- als auch der Fe-reichen Seite zuru¨ckzufu¨hren [149]. Die µ-Phase
bildet sich bei 1520 ◦C in einer peritektischen Reaktion aus der Laves-Phase und der
Schmelze. Auch die µ-Phase hat einen Homogenita¨tsbereich; seine maximale Breite
liegt bei 48–54 at.-% Nb. Das Phasendiagramm des Systems Nb–Fe ist in Abb. 2.28
dargestellt.
Neben dem T–x-Diagramm war das magnetische Phasendiagramm der Laves-
Phase NbFe2 mehrfach Gegenstand experimenteller [150–156] und theoretischer [157]
Untersuchungen. Die magnetischen Eigenschaften von NbFe2 zeigen eine deutli-
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Tabelle 2.13: Im System Nb–Fe beobachtete kristalline Phasen.
Phase at.-% Nba Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
α-Fe(Nb) 0–1 W (bcc) Im3¯m cI2
γ-Fe(Nb) 0–1 Cu (fcc) Fm3¯m cF4
δ-Fe(Nb) 0–3 W (bcc) Im3¯m cI2
NbFe2 32–40 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
Nb6,33Fe6,67 48–54 W6Fe7 (µ) R3¯m hR39
b
Nb3Fe2
c – Ti2Ni (η) Fd3¯m cF96
Nb(Fe) 93–100 W (bcc) Im3¯m cI2
aMaximale Ausdehnung des Homogenita¨tsbereichs.
bDie Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
cVermutlich wird diese Phase durch Sauerstoff stabilisiert, s. Text.
Abbildung 2.28: Phasendiagramm Nb–Fe [145].
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che Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung. Wa¨hrend die Laves-Phase nahe der
Zusammensetzung NbFe2 antiferromagnetisch ist [158], fu¨hren bereits kleine Ab-
weichungen von dieser Zusammensetzung zur Nb-reichen oder zur Fe-reichen Seite
des Homogenita¨tsbereichs zum Auftreten von Ferromagnetismus. Die magnetische
Struktur von NbFe2 ist allerdings unbekannt.
2.5.5 Das System Nb–Co
Im System Nb–Co [159–172] bilden sich abha¨ngig von Zusammensetzung und Tem-
peratur Laves-Phasen der drei Polytypen C14, C15 und C36. Weitere bina¨re Sys-
teme, in denen alle drei Polytypen beobachtet werden, sind Sc–Fe [173, 174], Ti–
Cr [175–177], Zr–Cr [92, 178–180], Hf–Fe [181], Ta–Cr [182], und Ta–Co [183–188]
sowie mo¨glicherweise Nb–Cr (s. Abschnitt 2.5.2, S. 44). Auf der Nb-reichen Seite wird
neben der terminalen festen Lo¨sung Nb(Co) eine µ-Phase mit einem Homogenita¨ts-
bereich von 49–55 at-.% Nb beobachtet, die bei 1435 ◦C kongruent schmilzt. Auf der
Co-reichen Seite wird u¨ber eine intermedia¨re Phase der ungefa¨hren Zusammenset-
zung NbCo4 mit bislang unbekannter Kristallstruktur berichtet, die sich bei 1052
◦C
in einer peritektoiden Reaktion aus der festen Lo¨sung Co(Nb) und der Laves-Phase
vom C36-Strukturtyp bildet. Mittels Elektronenmikroskopie und -beugung wurden
drei verschiedene Varianten (vermutlich Polytypen) dieser Phase beobachtet, die he-
xagonal oder trigonal kristallisieren [189]. Diese Phase wird im folgenden als Nb2Co7
bezeichnet. Die im System Nb–Co beobachteten kristallinen Phasen sind in Tabel-
le 2.14 aufgefu¨hrt.
Tabelle 2.14: Im System Nb–Co beobachtete kristalline Phasen.
Phase at.-% Nba Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
ǫ-Co(Nb) 0–1 Mg (hcp) P63/mmc hP2
α-Co(Nb) 0–6 Cu (fcc) Fm3¯m cF4
Nb2Co7 20–23 –
b
Nb0,75Co2,25 25 MgNi2 (C36) P63/mmc hP24
NbCo2 26–35 MgCu2 (C15) Fd3¯m cF24
Nb1,1Co1,9 36–37 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
Nb6,5Co6,5 49–55 W6Fe7 (µ) R3¯m hR39
c
Nb(Co) 95–100 W (bcc) Im3¯m cI2
aMaximale Ausdehnung des Homogenita¨tsbereichs.
bKristallographische Daten liegen bisher nicht vor, s. Text.
cDie Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
Die C36-Phase Nb0,75Co2,25 ist die Co-reichste der drei in diesem System auftre-
tenden Laves-Phasen. Sie bildet sich nahe der Zusammensetzung NbCo3 bei 1240
◦C
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in einer peritektischen Reaktion aus der C15-Phase und einer Co-reichen Schmelze.
U¨ber einen Homogenita¨tsbereich dieser Phase wird nicht berichtet. Die C36-Phase
bildet sich als Hochtemperaturphase, bei 1000 ◦C reagiert sie eutektoid zu C15 und
Nb2Co7. Die C15-Phase weist einen ausgepra¨gten Homogenita¨tsbereich auf, der mit
einer maximalen Breite von 26–35 at.-% Nb die Zusammensetzung NbCo2 asymme-
trisch einschließt. Sie schmilzt kongruent bei 1520 ◦C. Bei ho¨herem Nb-Gehalt von
ca. 36 at.-% bildet sich die C14-Phase Nb1,1Co1,9 als weitere Hochtemperaturpha-
se zwischen 1420 ◦C und 1200 ◦C. Das Phasendiagramm des Systems Nb–Co ist in
Abb. 2.29 dargestellt.
Abbildung 2.29: Phasendiagramm Nb-Co [162].
Die Punktdefekte sowohl in C36-Nb0,75Co2,25 als auch in C15-NbCo2 auf bei-
den Seiten des Homogenita¨tsbereichs sind vom anti-site-Typ. Der Defektmecha-
nismus wurde an Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte be-
stimmt [170,190], lokale Verzerrungen oder a¨hnliche Einflu¨sse der Punktdefekte auf
die Kristallstruktur wurden bislang nicht untersucht. U¨ber Punktdefekte in der C14-
Phase Nb1,1Co1,9, die ebenso wie die C36-Phase nicht bei der Zusammensetzung
NbCo2 stabil ist, ist nichts bekannt.
Neben dem Defektmechanismus wurde die Abha¨ngigkeit einiger physikalischer
und mechanischer Eigenschaften von der Zusammensetzung der C15-Phase unter-
sucht. Die Vickers-Ha¨rte nimmt nach beiden Seiten des Homogenita¨tsbereiches zu
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(anti-site hardening) [190]. Dasselbe Verhalten wurde auch fu¨r NbCr2 und NbFe2
beobachtet. Die Diffusionskoeffizienten wurden an Proben auf der Co-reichen Seite
des Homogenita¨tsbereichs mittels Radiotracer-Technik bestimmt [163,167]. Die Dif-
fusionskoeffizienten von Co sind dabei gro¨ßer als die von Nb, und sie nehmen mit
steigendem Co-Gehalt zu. Der elektrische Widerstand und die magnetische Suszep-
tibilita¨t von C15-NbCo2 wurden an einer nahezu sto¨chiometrischen Probe und einer
Probe mit 67,7 at.-% Co untersucht [191]. Die Co-Atome auf dem Nb-Untergitter
tragen zusa¨tzlich zum elektrischen Widerstand bei. Dieser Beitrag betra¨gt bei nied-
rigen Temperaturen (unter 30K) 38µΩcm/at.-% und nimmt bei ho¨heren Tempe-
raturen ab. Der zusa¨tzliche Widerstand wird auf das magnetische Moment von
Co-Antistrukturatomen zuru¨ckgefu¨hrt, das zu temperaturabha¨ngigem Paramagne-
tismus (Curie-Weiss-Gesetz) fu¨hrt. Berechnungen der elektronische Zustandsdichte
zeigen einen großen Beitrag der Co-Antistrukturatome an der Fermi-Energie, der
mit einem lokalen magnetischen Moment vereinbar ist [192]. Sto¨chiometrisches C15-
NbCo2 ist schwach Pauli-paramagnetisch.
2.5.6 Das System Nb–Cr–Co
U¨ber das Zustandsdiagramm des Dreistoffsystems Nb–Cr–Co liegen nur wenige Da-
ten vor. Neben einem isothermen Schnitt bei 1200 ◦C [193] fu¨r den Co-reichen Bereich
(0–55 at.-% Co) wurde das Phasendiagramm im gesamten Konzentrationsbereich bei
1000 ◦C untersucht [194]. Der isotherme Schnitt bei 1000 ◦C ist in Abbildung 2.30
dargestellt. Tabelle 2.15 fasst die bei 1000 ◦C beobachteten Phasen zusammen.
Im System Nb–Cr–Co liegen bei 1000 ◦C neben den festen Lo¨sungen Nb(Cr,Co),
Cr(Nb,Co) und Co(Nb,Cr) und den intermetallischen Phasen σ-(Co,Cr) und µ-
Nb6Co7 Laves-Phasen vom C14- und C15-Typ vor. Die Lo¨slichkeit von Nb in der
σ-Phase liegt bei maximal 20 at.-%, wa¨hrend sich maximal 5 at.-% Cr in der µ-
Phase lo¨sen. Die Laves-Phasen befinden sich auf dem Schnitt NbCr2–NbCo2 (mit
ca. ±5 at.-% Homogenita¨tsbereich bezu¨glich des Nb-Gehalts), so dass in Na¨herung
Nb(Cr1−xCox)2 als allgemeine Formel angegeben werden kann. Der sich bildende Po-
lytyp der Laves-Phase ha¨ngt vom Substitutionsgrad x ab. Man beobachtet folgenden
Verlauf:
0,00 ≤ x < 0,05 : C15
0,05 ≤ x < 0,12 : C15 + C14
0,12 ≤ x < 0,92 : C14
0,92 ≤ x < 0,96 : C14 + C15
0,96 ≤ x ≤
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Abbildung 2.30: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Nb–Cr–Co bei 1000 ◦C
[194].
Tabelle 2.15: Bei 1000 ◦C im System Nb–Cr–Co beobachtete Phasen.
Phase Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
α-Co(Nb,Cr) Cu (fcc) Fm3¯m cF4
Cr(Nb,Co) W (bcc) Im3¯m cI2
Nb(Cr,Co) W (bcc) Im3¯m cI2
CrCo lt (Cr0,49Co0,51) (σ) P42/mnm tP30
NbCr2 rt MgCu2 (C15) Fd3¯m cF24
NbCo2 MgCu2 (C15) Fd3¯m cF24
Nb6,5Co6,5 W6Fe7 (µ) R3¯m hR39
a
Nb(Cr1−xCox)2 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
aDie Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
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Diese dem Phasendiagramm entlang des Schnitts bei 33,3 at.-% Nb entnommenen
Werte fu¨r die Stabilita¨tsbereiche der Polytypen C15 und C14 stimmen gut mit den
Werten aus [84] u¨berein, die fu¨r den Konzentrationsschnitt Nb(Cr1−xCox)2 bestimmt
wurden (vgl. Abschnitt 2.3, S. 35).
2.5.7 Das System Nb–Cr–Ni
Das System Nb–Cr–Ni ist zwar ha¨ufig untersucht worden, jedoch liegen experimen-
telle Daten meist nur u¨ber den Nb-armen Bereich Cr–NbCr2–NbNi3–Ni vor [100,195–
198]. Daru¨ber hinaus wurden Untersuchungen an Diffusionspaaren durchgefu¨hrt,
in denen Nb mit verschieden zusammengesetzten Cr–Ni-Legierungen in Kontakt
stand [199]. Fu¨r den gesamten Konzentrationsbereich berechnete Phasendiagram-
me befinden sich in [200, 201]. Ein isothermer Schnitt bei 1275K (1002 ◦C) ist in
Abbildung 2.31 dargestellt.
Abbildung 2.31: Isothermer Schnitt des Phasendiagramms Nb–Cr–Ni bei 1002 ◦C
[201].
Neben den festen Lo¨sungen Nb(Cr,Ni), Cr(Nb,Ni) und Ni(Nb,Cr) und den bina¨-
ren Randphasen NbNi3, µ-Nb7Ni6 und NbCr2 wird in [196] u¨ber eine terna¨re Phase
der Zusammensetzung Cr5Nb2Ni8 mit unbekannter Kristallstruktur berichtet, die
zwischen 1075 ◦C und 1060 ◦C stabil ist. Andere Autoren berichten nicht u¨ber diese
Phase. In Tabelle 2.16 sind die bei 1002 ◦C beobachteten Phasen aufgefu¨hrt.
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Tabelle 2.16: Bei 1002 ◦C im System Nb–Cr–Ni beobachtete Phasen.
Phase Strukturtyp Raumgruppe Pearson-Symbol
(Cr) W (bcc) Im3¯m cI2
(Nb) W (bcc) Im3¯m cI2
(Ni) Cu (fcc) Fm3¯m cF4
NbCr2 rt MgCu2 (C15) Fd3¯m cF24
Nb7Ni6 W6Fe7 (µ) R3¯m hR39
a
NbNi3 TiCu3 Pmmn oP8
Nb(Cr1−xNix)2 MgZn2 (C14) P63/mmc hP12
aDie Anzahl der Atome bezieht sich auf die konventionelle Elementarzelle.
Die Laves-Phase NbCr2 lo¨st Nickel unter Bildung von Mischkristallen der all-
gemeinen Formel Nb(Cr1−xNix)2, wobei der Homogenita¨tsbereich bezu¨glich des Nb-
Gehalts vernachla¨ssigt wird. Dabei wird bei 1002 ◦C der C15-Typ bis x = 0,03 beibe-
halten, wa¨hrend ab x = 0,07 der C14-Typ die stabile Modifikaton ist. Die maximale
Lo¨slichkeit von Ni in der Laves-Phase ist bei x = 0,58 erreicht. Die Hochtempera-
turmodifikation von NbCr2 (C14-Typ) wird demnach bei tiefen Temperaturen durch
Substitution von Cr durch Ni stabilisiert. Anders als im System Nb–Cr–Co wird bei
hohem Ni-Gehalt kein zweiter Stabilita¨tsbereich der C15-Struktur beobachtet.
55
3 Methoden und Arbeitstechniken
3.1 Probenpra¨paration
Die Proben wurden durch Aufschmelzen hochreiner Elemente im elektrischen Licht-
bogenofen (Centorr Series 5BJ, Centorr Vacuum Industries) hergestellt. Die ver-
wendeten Elemente mit Angaben zu Herkunft und Reinheit sind in Tabelle 3.1
aufgelistet. Die Gehalte der Verunreinigungen wurden mit Hilfe der in Abschnitt 3.6
beschriebenen Methoden bestimmt.
Tabelle 3.1: Verwendete Ausgangsmaterialien.
Element Hersteller Reinheit Hauptverunreinigungen (Gehalt in ppm)
Nb Starck 99,9% Ta (290), K (210), W (50)
Cr GfE 99,39% O (4000), Al (3000), Fe (1900), N (1200)
Cr Chempur 99,99% O (410)
Mn GfE 99,9% S (1300), O (1100), Si (330)
Fe Chempur 99,997% –a
Co Chempur 99,995% Si (300), Fe (77), Zn (7)
Ni Chempur 99,99% N (¡ 150)
aDie Gehalte der analysierten Nebenbestandteile lagen unterhalb der jeweiligen Nachweisgrenze.
Das Mangan wurde vor der Verwendung nach dem von Bostro¨m [202] ange-
gebenen Verfahren durch Glu¨hen in einer Quarzglasampulle von der Oxidschicht
befreit. Die u¨brigen Elemente wurden ohne weitere Behandlung eingesetzt.
Vor der Probenpra¨paration wurde der Lichtbogenofen dreimal evakuiert und an-
schließend mit Argon gefu¨llt. Die Schmelzvorga¨nge wurden unter leicht reduziertem
Argondruck von ca. 700mbar durchgefu¨hrt. Um die Atmospha¨re im Ofen zu reinigen
wurde ein Stu¨ck Titan mehrere Male aufgeschmolzen, bevor die Proben pra¨pariert
wurden. Die Reguli wurden mehrere Male aufgeschmolzen und danach gewendet, um
homogene Pra¨parate zu erhalten. Die Anzahl der Schmelzvorga¨nge wurde dabei dem
jeweiligen System angepasst. Hierzu wurden fu¨r jedes System mehrere Legierungen
mit 33,3 at.-% Nb verschieden ha¨ufig aufgeschmolzen und anschließend pulverdiffrak-
tometrisch untersucht. Wurde dabei kein nicht umgesetztes Ausgangsmaterial fest-
gestellt, so wurde die Anzahl der Schmelzvorga¨nge als ausreichend angesehen. Die
Legierungen im System Nb–Cr wurden achtmal aufgeschmolzen, wa¨hrend im Sys-
tem Nb–Fe fu¨nfmaliges und im System Nb–Co zwei- bis dreimaliges Aufschmelzen
genu¨gte. Im System Nb–Mn wurden Mn-reiche Legierungen dreimal aufgeschmol-
zen. Die Masse der einzelnen Pra¨parate lag bei ca. 2 g. Typische Masseverluste beim
Aufschmelzen lagen bei 0,2% fu¨r Nb–Fe- und Nb–Co-Legierungen und ca. 1% fu¨r
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Nb–Cr-Legierungen. Im Falle des Systems Nb–Mn lagen die Verluste bei 5% und
mehr. Die so hergestellten Proben wurden entweder direkt charakterisiert oder einer
Wa¨rmebehandlung unterzogen.
Zur Wa¨rmebehandlung wurden die Proben in mit Ko¨nigswasser gereinigte Niob-
Ampullen (Innendurchmesser 10mm, Plansee AG, O¨sterreich) gefu¨llt, die unter Ar-
gon gasdicht verschweißt wurden. Fu¨r Wa¨rmebehandlungen bis 1200 ◦C im Kam-
merofen (Nabertherm) wurden die Niob-Ampullen in Quarzglasampullen u¨berfu¨hrt,
die evakuiert und anschließend mit Argon bis zu einem Druck von ca. 250mbar
gefu¨llt und abgeschmolzen wurden.
Wa¨rmebehandlungen bei Temperaturen bis zu 1500 ◦C wurden in einem Ro¨hre-
nofen mit Korund-Arbeitsrohr (HTM Reetz GmbH, Berlin) unter Argonatmospha¨re
durchgefu¨hrt. Die Niob-Ampullen wurden hierzu in einem Korundschiffchen in das
Arbeitsrohr eingebracht.
Im Falle des System Nb–Mn wurde die Laves-Phase aus Mn-reichen zweiphasigen
Legierungen durch Auflo¨sen der festen Lo¨sung Mn(Nb) mit verdu¨nnter Salzsa¨ure
isoliert um fu¨r Ro¨ntgenbeugungsexperimente geeignete Einkristalle auszuwa¨hlen.
Im Unterschied zu den u¨brigen untersuchten Systemen wurde hier kein kompaktes,
einphasiges Material der Laves-Phase erhalten, da die Zusammensetzung aufgrund
der hohen Verluste beim Aufschmelzen nicht kontrolliert werden konnte.
3.2 Ro¨ntgenographische Untersuchungen
3.2.1 Pulverdiffraktometrie
Zur Aufnahme von Pulverdiffraktogrammen wurden die gemo¨rserten Pra¨parate auf
eine mit Vaseline u¨berzogene Mylar-Tra¨gerfolie aufgepudert. Die Diffraktogramme
wurden bei Raumtemperatur mit einer Guinier-Kamera (Huber G670) mit Quarz-
monochromator aufgenommen. Je nach Absorption der Probe wurden Diffrakto-
gramme mit Cu-, Cr-, Fe- oder Co-Kα1-Strahlung aufgenommen. Die entsprechen-
den Wellenla¨ngen sind in Tabelle 3.2 aufgelistet.
Tabelle 3.2: In der Pulverdiffraktometrie verwendete monochromatische Ro¨ntgen-
strahlung mit Angabe der Wellenla¨nge der Kα1-Emissionslinie.





3.2 Ro¨ntgenographische Untersuchungen 57
Zur Bestimmung von Gitterparametern wurden den Proben Silicium (NIST SRM
640c, a = 543, 119(1) pm) oder LaB6 (NIST SRM 660a, a = 415, 692(1) pm) als
interner Standard zugesetzt. Die Reflexlagen wurden mit dem Programm WINX-
POW [P1] bestimmt und kalibriert. Die Gitterparameter wurden mit dem Pro-
gramm PPLP [P2] durch Anpassung der berechneten an beobachtete Reflexlagen
im Bereich 20◦ ≤ 2θ ≤ 100◦ nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate ver-
feinert. Reflexintensita¨ten wurden mit dem Programm WINXPOW [P1] berechnet.
Zur Verfeinerung von Kristallstrukturen an Hand von Pulverdiffraktogrammen nach
der Rietveld-Methode wurde das Programm JANA2000 [P3] verwendet.
3.2.2 Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse
Fu¨r Ro¨ntgenbeugungsexperimente vorgesehene Kristalle wurden mit Zweikompo-
nentenkleber (UHU plus schnellfest, UHU, Bu¨hl) auf Lindemann-Glaskapillaren ge-
klebt und anhand von Laue-Aufnahmen auf ihre Qualita¨t u¨berpru¨ft. Die Einzelhei-
ten zu den Messungen der im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Einkristalle sind
bei der Diskussion der jeweiligen Ergebnisse angegeben.
Fu¨r die Strukturlo¨sung mit Direkten Methoden wurden die Programmsysteme
SHELXS97 [P4] und SIR2002 [P5] benutzt. Die Mittelung symmetriea¨quivalenter
Reflexe und die Strukturverfeinerung nach der Methode der kleinsten Fehlerqua-
drate wurde mit Hilfe des Programms SHELXL97 [P4] durchgefu¨hrt. Fourierkarten
wurden mit dem Programmpaket JANA2000 [P3] berechnet. Kristallographische
Daten wurden mit Hilfe des Programms STRUCTURE TIDY [P6] u¨berpru¨ft. Sie
werden in dieser Arbeit in der Standardaufstellung angegeben. Sa¨mtliche Abbildun-
gen von Kristallstrukturen wurden mit dem Progamm DIAMOND in der Version
2.1 [P7] angefertigt.
Kristallographische Daten der in dieser Arbeit behandelten Verbindungen werden
in tabellarischer Form angegeben. Das Format entspricht dabei dem der Musterta-
belle 3.3.
Tabelle 3.3: Mustertabelle fu¨r die Angabe kristallographischer Daten.
Atom Lage x y z Ueq Occ.
Die Spalten der Tabelle enthalten die Atomsymbole (bestehend aus Elementsym-
bol und Laufzahl), Wyckoff-Position, fraktionelle Koordinaten, a¨quivalente Auslen-
kungsparameter Ueq und die Besetzungsfaktoren. Im Falle von gemischt besetzten
Atomlagen wird im Atomsymbol ein M anstelle des Elementsymbols angegeben.
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Splitlagen erhalten das gleiche Atomsymbol, erweitert mit Kleinbuchstaben, die die
Aufspaltung dieser Lage andeuten. Die a¨quivalenten Auslenkungsparameter Ueq ent-







Wurde die Auslenkung eines Atoms in isotroper Na¨herung verfeinert, so wird der
isotrope Auslenkungsparameter Uiso in der Spalte mit den a¨quivalenten thermische
Auslenkungsparametern angegeben.
3.3 Metallographie
Die Proben fu¨r metallographische Untersuchungen wurden wie folgt pra¨pariert. Pro-
benstu¨cke mit ca. 5mm Durchmesser wurden in elektrisch leitfa¨higem Phenolharz
eingebettet. Die Proben wurden mit Siliciumcarbid-Schleifpapier der Ko¨rnungen 500
und 1000 nass geschliffen und mit Suspensionen von Diamantpulver der Partikel-
gro¨ßen 9µm und 3µm in einer Mischung aus 80% Ethanol, 10% Propanol und 10%
Ethandiol poliert. Fu¨r den letzten Polierschritt wurde eine Suspension von kolloi-
dalem Siliziumdioxid in Wasser verwendet. Zwischen den einzelnen Arbeitsschritten
wurden die Pra¨parate mit Wasser gewaschen um anhaftende Partikel zu entfernen.
Die Mikrostrukturen wurden mittels optischer Mikroskopie (Axioplan 2, Zeiss,
Oberkochen) im Hell- und Dunkelfeld, im polarisierten Licht und im differenziellen
Interferenzkontrast sowie mittels Elektronenmikroskopie (Philips SL 30, Phlilips,
Niederlande) untersucht. Die Zusammensetzungen der einzelnen Phasen wurden
durch EDXS (Philips XL 30 mit integriertem Spektrometer) und WDXS (Came-
ca SX 100, Cameca, Frankreich) mit den Elementen Nb, Cr, Fe, Co und Ni als
Standards bestimmt.
3.4 Transmissions-Elektronenmikroskopie
Mittels Transmissions-Elektronenmikroskopie (TEM) ko¨nnen Informationen u¨ber
die Realstruktur erhalten werden [21, 31]. Mit Hilfe eines Transmissionselektronen-
mikroskops ko¨nnen sowohl Abbildungen mit einer Auflo¨sung von ca. 0.2 nm (HREM,
high resolution electron microscopy) als auch Elektronenbeugungsdiagramme auf-
genommen werden. Die in dieser Arbeit beschriebenen elektronenmikroskopischen
Untersuchungen wurden von Dr. Tadahiro Yokosawa und Prof. Dr. Osamu
Terasaki an der Universita¨t Stockholm durchgefu¨hrt. Im Folgenden werden die
Grundzu¨ge der Elektronenbeugung und der hochauflo¨senden Mikroskopie an Laves-
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Phasen kurz beschrieben. Dabei werden folgende Aspekte hervorgehoben, die fu¨r die
Diskussion der Ergebnisse bedeutsam sind.
3.4.1 Elektronenbeugung
Beugungsdiagramme werden nach zwei unterschiedlichen Verfahren aufgenommen.
Bei der Feinbereichsbeugung (SAED, selected area electron diffraction) wird ein
Bereich der Probe mit ca. 500 nm Durchmesser senkrecht von einem parallel verlau-
fenden Elektronenstrahl durchleuchtet. Im Beugungsbild eines Kristalls erscheinen
scharfe, punktfo¨rmige Reflexe. Bei der Elektronenbeugung mit konvergentem Strahl
(CBED, convergent beam electron diffraction) [204–206] trifft ein konischer Elektro-
nenstrahl auf einen Probenbereich mit ca. 10 nm Durchmesser. Anstelle scharfer Re-
flexe zeigt das Beugungsbild eines Kristalls ein Muster von Scheiben. Daru¨ber hinaus
kann das Beugungsbild noch weitere Effekte wie Kikuchi-Linien oder -Ba¨nder ent-
halten, die auf inelastische Streuung zuru¨ckzufu¨hren sind. Ein vollsta¨ndiges CBED-
Diagramm besteht aus Reflexen der Laue-Zone nullter Ordnung (ZOLZ, zeroth-order
Laue zone) und den Laue-Zonen ho¨herer Ordnung (HOLZ, higher-order Laue zone).
Abb. 3.1 veranschaulicht dies an Hand der Ewaldschen Konstruktion.
Ein CBED-Diagramm spiegelt die Symmetrieeigenschaften des Kristalls auf ver-
schiedene Weisen wider. Die Symmetrie des gesamten Beugungsbildes (ZOLZ- und
HOLZ-Reflexe) gibt Aufschluss u¨ber die dreidimensionalen Symmetrieelemente der
Kristallstruktur um die Zonenachse, die zum einfallenden Strahl parallel verla¨uft.
Werden nur die ZOLZ-Reflexe betrachtet (und die durch diese verlaufenden schar-
fen Linien, die von den HOLZ-Reflexen verursacht werden, vernachla¨ssigt), so zei-
gen diese die Symmetrie der la¨ngs der Zonenachse projizierten Kristallstruktur. Alle
32 kristallographischen Punktgruppen ko¨nnen eindeutig an Hand von zwei oder
drei CBED-Diagrammen identifiziert werden. Die Diagramme werden dazu entlang
niedrig indizierter Zonenachsen aufgenommen und hinsichtlich der vollen Symmetrie
und/oder der Symmetrie der Projektion untersucht [205, 207].
Um die Raumgruppe zu identifizieren werden Symmetrieelemente mit Transla-
tionsanteil wie folgt bestimmt. Reflexe, die kinematisch aufgrund von Schrauben-
achsen oder Gleitspiegelebenen verboten sind, treten ha¨ufig in SAED-Diagrammen
infolge dynamischer Beugung auf. In einem CBED-Diagramm allerdings kann die
systematische Auslo¨schung beobachtet werden, wenn folgende Bedingungen erfu¨llt
sind:
1. der Elektronenstrahl fa¨llt senkrecht zu einer Schraubenachse oder parallel zu
einer Gleitspiegelebene ein, wobei der Translationvektor der Gleitspiegelebene
parallel zur Strahlrichtung verla¨uft
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Abbildung 3.1: Schematische Darstellung eines CBED-Beugungsbildes und der
entsprechenden Ewaldschen Konstruktion im reziproken Raum.
2. Mehrfachstreupfade (s. Abbildung 3.2.a) erzeugen dynamische Auslo¨schung
(Umweganregung)
Die dynamische Auslo¨schung ist in den scheibenfo¨rmigen Reflexen als dunkle, so-
genannte Gjønnes-Moodie (GM)-Linie sichtbar [208] (s. Abbildung 3.2.b). Wird die
dynamische Auslo¨schung bei der Symmetrieanalyse der CBED-Diagramme beru¨ck-
sichtigt, so ist es mo¨glich die Raumgruppe eindeutig zu bestimmen.
3.4.2 Hochauflo¨sende Elektronenmikroskopie an Laves-Phasen
In Abbildung 3.3 sind simulierte HREM-Aufnahmen (high resolution electron mi-
croscopy) von NbCo2 mit C14-, C15- und C36-Struktur mit Einstrahlrichtung [100]H
dargestellt. Die Simulationen wurden von Dr. W. Carillo-Cabrera (MPI CPfS)
mit Hilfe des Programmpakets jEMS [P8] durchgefu¨hrt. Die rechte Seite der Abbil-
dung zeigt eine schematische Darstellung der jeweiligen Kristallstruktur, die u¨ber
dem HREM-Bild liegt. Die Anordnung der hellen Punkte in den simulierten HREM-
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Abbildung 3.2: Dynamische Auslo¨schung: (a) aufgrund einer Schraubenachse oder
Gleitspiegelebene tragen zwei Mehrfachstreupfade pqr und p′q′r′ mit gleicher Am-
plitude, aber entgegengesetztem Vorzeichen zum 010-Reflex bei und erzeugen eine
Gjønnes-Moodie (GM)-Linie; (b) GM-Linien sind in Reflexen 0k0, k ungerade, sicht-
bar, wenn Bedingung (a) erfu¨llt ist.
Bildern spiegelt die Stapelfolge des jeweiligen Polytyps wider (Pfeilspitzen und ge-
strichelte Linien in der Abbildung).
Das in dieser Arbeit verwendete Stapelfolgesymbol nach Komura (s. Abschnitt
2.2.3, S. 12) kann durch einen Vergleich des HREM-Bildes mit einem Ausschnitt der
jeweiligen Kristallstruktur bestimmt werden. Die hellen Bereiche in den simulierten
HREM-Bildern entsprechen den im Auschnitt der Kristallstruktur hervorgehobenen
Sechsecken. Die Anordnung dieser Sechsecke spiegelt die Stapelung von Kagome´-
Netzen und damit die Abfolge der fundamentalen Schichtpakete wider, aus der sich
das Stapelfolgesymbol ergibt. Das Stapelfolgesymbol ist fu¨r jeden Polytyp am linken
Bildrand angegeben.
Neben der Unterscheidung der einzelnen Polytypen der Laves-Phasen ermo¨gli-
chen HREM-Aufnahmen auch Abweichungen von der Stapelfolge, z. B. Stapelfehler
oder Zwillingsgrenzen, zu beobachten (s. z. B. Abbildung 4.23, S. 109).
3.5 Thermische Analyse
DTA- und DSC-Messungen (DTA: STA 449c; DSC: STA 404C; Netzsch, Selb) wur-
den an pulverisierten Proben in Korundtiegeln unter Argonatmospha¨re im Tempe-
raturbereich von Zimmertemperatur bis maximal 1550 ◦C bei einer Heiz-/Ku¨hlrate
von 10K/min durchgefu¨hrt. Die Kalorimeter wurden mit Hilfe der Schmelzpunk-
te von Sn (231,928 ◦C), Zn (419,527 ◦C), Al (660,323 ◦C), Ag (961,78 ◦C) und Au
(1064,18 ◦C) kalibriert15). Fu¨r Messungen bis maximal 2000 ◦C (Netzsch DTA 404)
15)Die Schmelzpunkte dieser Referenzmaterialien stellen Fixpunkte der ITS-90 (Internationale




























Abbildung 3.3: Simulierte HREM-Aufnahmen von (a) C14-NbCo2, (b) C15-NbCo2 und (c) C36-NbCo2; Strahlrichtung [100]hex.. Die
Pfeilspitzen auf der jeweils linken Seite zeigen die Anordnung der weißen Punkte in der HREM-Abbildung. Ein Vergleich mit einem
Ausschnitt der jeweiligen Kristallstruktur zeigt, dass diese Anordnung die Orientierung der Sechsecke aus Nb-Atomen widerspiegelt.
Die Stapelfolge (am jeweils linken Rand angegeben) kann so der HREM-Abbildung entnommen werden.
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wurden Yttriumoxid-Tiegel (HTM Reetz, Berlin) verwendet. Die Heizrate lag auf-
grund der geringen Empfindlichkeit des Thermoelements bei 20K/min. Zur Kali-
brierung dienten die Schmelzpunkte von Pd (1554,8 ◦C) und Pt (1768,2 ◦C)16).
Die Temperaturen der invarianten Reaktionen wurden an Hand der Onset-Tem-
peraturen in der Aufheizkurve bestimmt. Im Falle unzuga¨nglicher Onset-Tempera-
turen (bei schwachen Signalen) wurde die Peaktemperatur verwendet.
3.6 Chemische Analyse
Sowohl die Ausgangsmaterialien fu¨r Synthesen als auch die Pra¨parate wurden mittels
chemischer Analyse charakterisiert. Die Gehalte der nichtmetallischen Verunreini-
gungen H, C, N und O wurden nach dem Verbrennungsverfahren (C: Leco C-200
CHLH, Leco, Mo¨nchengladbach) bzw. dem Tra¨gergas-Heißextraktionsverfahren (H:
Leco RH-402; N, O: Leco TC-436 DR) bestimmt.
Beim Verbrennungsverfahren wird die Probe in einem Hochfrequenzofen im Sau-
erstoffstrom verbrannt. Der Kohlenstoff wird dann als CO oder CO2 mit Infrarot-
detektoren nachgewiesen. Zur Bestimmung von Wasserstoff nach dem Tra¨gergas-
Heißextraktionsverfahren wird die Probe in einem Graphittiegel im Elektrodenofen
im Argonstrom aufgeheizt (Tmax. ≈ 3000 ◦C). Der Wasserstoffgehalt wird mit Wa¨r-
meleitfa¨higkeitsdetektoren bestimmt. Die Gehalte an Stickstoff und Sauerstoff ko¨n-
nen simultan ebenfalls mit dem Tra¨gergas-Heißextraktionsverfahren bestimmt wer-
den. Als Tra¨gergas wird hier Helium benutzt. Sauerstoff wird als CO oder CO2 mit
Infrarotdetektoren, Stickstoff mit Wa¨rmeleitfa¨higkeitsdetektoren nachgewiesen.
Die Zusammensetzung der Pra¨parate und die Gehalte der metallischen Ver-
unreinigungen wurden mittels optischer Emissionsspektroskopie mit Plasmaanre-
gung (ICP-OES, Vista RL, Varian, Darmstadt) bestimmt. Fu¨r die Analyse wurden
ca. 20mg Probe in einer Mischung aus Salpetersa¨ure und Flusssa¨ure gelo¨st.
3.7 Messungen der Magnetisierung und des elektrischen Wi-
derstandes
Die Magnetisierung wurde an Probenstu¨cken von ca. 50–100mg Masse im Tempe-
raturbereich von 1,8K bis 400,0K in einem SQUID-Magnetometer (MPMS XL-7,
Quantum Design, USA) gemessen.
Das Messprinzip ist wie folgt [211]: Kernstu¨ck des Magnetometers ist ein SQUID
16)Schmelzpunkte aus [210]. Fu¨r Temperaturen u¨ber ca. 1100 ◦C entha¨lt die ITS-90 keine Fix-
punkte, so dass andere Materialien fu¨r die Kalibrierung benutzt werden mu¨ssen. Hier haben sich
die Platinmetalle bewa¨hrt.
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(superconducting quantum interference device), d. h. ein supraleitender Ring, der an
einer Stelle durch einen du¨nnen Normalleiter oder Isolator unterbrochen ist (sog.
Josephson-Kontakt). An dieser Stelle fa¨llt eine Spannung ab, wenn die Stromsta¨rke
im Ring groß genug ist. In dem Ring ist der magnetische Fluss quantisiert. Eine
A¨nderung des a¨ußeren Magnetfeldes fu¨hrt dazu, dass sich der Strom im Ring und
damit der Spannungsabfall a¨ndert, um die Flussquantisierung aufrecht zu erhalten.
So entsteht ein Wechselstrom, dessen Periode der Flussa¨nderung um ein Flussquant
entspricht. Dieser Wechselstrom wird mit Hilfe eines Schwingkreises, der an den
SQUID-Ring gekoppelt ist, registriert. Mit einem SQUID-Sensor ko¨nnen also A¨nde-
rungen des Magnetfeldes gemessen werden.
Im Magnetometer wird die A¨nderung des Magnetfeldes durch die magnetische
Suszeptibilita¨t der Probe bewirkt. Diese wird bei konstantem a¨ußeren Feld durch
eine Messspule gefu¨hrt, welche u¨ber eine Koppelspule induktiv an den SQUID-Sensor
gekoppelt ist. Die magnetische Suszeptibilita¨t der Probe kann so aus der A¨nderung
des Magnetfeldes innerhalb der Spule bestimmt werden. Das Magnetometer erlaubt
Messungen bei verschiedenen Temperaturen und externen Magnetfeldern.
Fu¨r Messungen des elektrischen Widerstandes wurden Probenstu¨cke mit den un-
gefa¨hren Abmessungen 1× 1× 5mm3 entweder aus Bruchstu¨cken ausgewa¨hlt oder
mit einer Bandsa¨ge aus einem Regulus herausgeschnitten. Der elektrische Wider-
stand wurde im Temperaturbereich von 4K bis 320K nach der Vierpunktmethode
gemessen. Das Messprinzip der Vierpunktmethode ist in Abbildung 3.4 schematisch
dargestellt.
Abbildung 3.4: Prinzipskizze der Vierpunktmethode zur Messung des elektrischen
Widerstands.
Die Probe wird mit vier in Reihe angeordneten Kontakten versehen. U¨ber die
beiden a¨ußeren Kontakte wird ein Gleichstrom I durch die Probe geleitet, wa¨hrend
der Spannungsabfall U an den inneren Kontakten gemessen wird. So ist gewa¨hr-
leistet, dass die Kontaktwidersta¨nde (die fu¨r einige Materialien den gro¨ßten Beitrag
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zum elektrischen Widerstand liefern) nicht beru¨cksichtigt werden mu¨ssen. Aus dem
Widerstand der Probe wird unter Beru¨cksichtigung der Probengeometrie und des
Abstands der inneren Kontakte der spezifische Widerstand berechnet.
3.8 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie
Mittels Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie (X-ray absorption spectroscopy, XAS) ko¨n-
nen Informationen sowohl zur elektronischen Struktur als auch zur Nahordnung
einer Probe erhalten werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Methode ange-
wandt, um Abweichungen der mittleren Oxidationsstufe von Nb sowie Cr, Mn, Fe
und Co in den Laves-Phasen im Vergleich zu den reinen Metallen zu bestimmen.
Die mittlere Oxidationsstufe eines U¨bergangsmetalls la¨sst sich an Hand der Lage
der K-Absorptionslinie feststellen. Wegen ihrer Form bezeichnet man die Absorp-
tionslinien in der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie auch als Kanten. Die K-Kante
entsteht, wenn 1s-Elektronen durch Ro¨ntgenquanten in unbesetzte p-Zusta¨nde nahe
der Fermi-Energie angeregt werden. Die dazu erforderliche Energie liegt bei 5,989–
7,709 keV fu¨r die untersuchten 3d-Metalle bzw. 18,986 keV fu¨r Nb [212]. Aus dem
XAS-Spektrum erha¨lt man also Informationen u¨ber einen angeregten elektronischen
Zustand, so dass Grundzustandseigenschaften nur bedingt abgeleitet werden ko¨nnen.
In Metallen wird jedoch das Loch in der 1s-Schale im Allgemeinen besser abge-
schirmt als in Isolatoren, so dass Vielteilcheneffekte, die auf das angeregte Elektron
und das Loch zuru¨ckzufu¨hren sind, weniger ausgepra¨gt sind [213].
Da fu¨r die Spektroskopie polychromatische Ro¨ntgenstrahlung hoher Intensita¨t
beno¨tigt wird, wurden die entsprechenden Messungen mit Synchrotronstrahlung
(HASYLAB am DESY, Hamburg) durchgefu¨hrt. Obwohl die Messungen an ver-
schiedenen Messpla¨tzen durchgefu¨hrt wurden (Cr, Mn, Fe, Co: Beamlines E4 und
A1; Nb: Beamline X1), war der experimentelle Aufbau prinzipiell gleich. Er ist in
Abb. 3.5 schematisch dargestellt.
Abbildung 3.5: Schematischer Aufbau eines Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie-Ex-
periments.
Mit dem Monochromator wird aus der polychromatischen Synchrotronstrahlung
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eine Wellenla¨nge ausgewa¨hlt. Der monochromatische Ro¨ntgenstrahl durchla¨uft nach-
einander die Probe und ein Referenzmaterial, das benutzt wird, um die Energieskala
zu kalibrieren. Die Intensita¨t des Ro¨ntgenstrahls wird mit gasgefu¨llten Ionisations-
kammern vor (I0) und hinter (I1) der Probe sowie hinter dem Referenzmaterial
(I2) gemessen. Die Absorption A von Probe und Referenz ergibt sich nach dem
Lambert-Beerschen Gesetz zu
A(Probe) = ln(I0/I1) (3.2)
A(Referenz) = ln(I1/I2) (3.3)
Ein XAS-Spektrum wird aufgenommen, indem die Absorption energieabha¨ngig in
der Na¨he der Absorptionskante gemessen wird.
Die Absorption der Probe sollte fu¨r ein gutes Signal/Untergrund-Verha¨ltnis mo¨g-
lichst groß sein. Andererseits muss die Probe durchla¨ssig genug sein, da die Ionisa-
tionskammern sowie das Referenzmaterial den Strahl ebenfalls schwa¨chen. Erfah-
rungsgema¨ß sollte die Probe eine optische Dicke (linearer Absorptionskoeffizient ×
Probendicke) von ca. 4 haben. Die erforderliche Probenmasse ha¨ngt von der Ab-
sorption der Probe bei der Energie der Absorptionskante des zu untersuchenden
Elements ab; sie wurde mit Hilfe des Programms XAFSmass [P9] berechnet. Die
eingesetzten Probenmassen sind in Tabelle 3.4 angegeben.
Tabelle 3.4: Probenmassen fu¨r die Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie.
Verbindung Kante m /mg Kante m /mg
NbCr2 (C15) Nb–K 74,8 Cr–K 9,9
NbMn2 (C14) Nb–K 38,5 Mn–K 11,6
NbFe2 (C14) Nb–K 71,7 Fe–K 13,3
NbCo2 (C15) Nb–K 70,9 Co–K 15,4
Nb0,735Co2,265 (C36) Nb–K 78,7 Co–K 14,6
Nb1,07Co1,93 (C14) Nb–K 68,8 Co–K 15,3
Die Proben wurden fein gemo¨rsert, mit Borcarbidpulver vermengt und in ge-
schmolzenem Paraffin (Schmelzpunkt 60− 80 ◦C) aufgeschla¨mmt. Sobald die Masse
zu erstarren begann, wurde sie auf den Probentra¨ger aufgebracht. Der Probentra¨ger
wurde in die Probenkammer eingebracht, wa¨hrend als Referenz eine du¨nne Folie
des zu messenden Metalls eingesetzt wurde. Die Absorption wurde im Bereich von
ca. 50 eV unterhalb bis ca. 200 eV oberhalb der Absorptionskante gemessen. Die
Lage der Kante wurde an Hand der Lage des ersten Wendepunkts bestimmt und
anschließend mit Hilfe der Referenzmessung (reines Metall) kalibriert. Hierzu wurde
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eine Demonstrationsversion des Programms WinXAS [P10] benutzt.
3.9 Berechnungen der elektronischen Struktur
3.9.1 Elektronen in Festko¨rpern
Die Bewegung von Elektronen in einem Kristall ist ein besonderer Fall des Viel-
teilchenproblems, das nicht exakt lo¨sbar ist. Die Bewegung der Elektronen wird
nicht nur durch die Wechselwirkungen der Elektronen mit den Kernen beeinflusst,
sondern auch durch Wechselwirkungen der Elektronen untereinander. Diese Wech-
selwirkung kann allgemein durch ein effektives Potenzial V , das auf ein einzelnes
Elektron wirkt, beschrieben werden. Dies ist die Na¨herung unabha¨ngiger Elektro-
nen. Aufgrund der ra¨umlichen Periodizita¨t von Kristallen ergeben sich jedoch einige
besondere Eigenschaften der Einelektronen-Wellenfunktionen gegenu¨ber denjenigen,
die aus der Moleku¨lorbitaltheorie bekannt sind. Diese besonderen Eigenschaften wer-
den ausgenutzt, um die Berechnung der elektronischen Struktur von Kristallen (die
als sehr große Moleku¨le aufgefasst werden ko¨nnen) erheblich zu vereinfachen. Die
in diesem Abschnitt vorgestellte Darstellung basiert auf [214], wo eine ausfu¨hrliche
Diskussion zu finden ist. In einem Kristall hat das Potenzial V die gleiche Transla-
tionsymmetrie wie das Kristallgitter, d. h.
V (~r + ~t) = V (~r) (3.4)
fu¨r alle primitiven Translationen des Bravais-Gitters ~t. Die Eigenfunktionen der
Schro¨dinger-Gleichung
Hˆψ = (Tˆ + V (~r))ψ = Eψ (3.5)
ko¨nnen so gewa¨hlt werden, dass sie die Form einer ebenen Welle, multipliziert mit
einer Funktion u mit der Periodizita¨t des Kristallgitters, haben:
ψn,~k(~r) = e
i~k·~run,~k(~r) (3.6)
Dies ist das Blochsche Theorem. Der Wellenvektor ~k hat den Charakter einer
Quantenzahl mit einem diskreten Wert, der sich aus periodischen Randbedingungen
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Darin sind Ni die Abmessungen des Kristalls entlang und in Einheiten der Basisvek-
toren der primitiven Elementarzelle, mi ganze Zahlen und ~gi die Basisvektoren der
primitiven Zelle im reziproken Raum. Durch Addition eines reziproken Gittervektors
kann ~k stets so gewa¨hlt werden, dass er in der ersten Brillouin-Zone liegt. Dies ist
eine Wigner-Seitz-Zelle im reziproken Raum, d. h. die Menge aller Punkte, die na¨her
an einem bestimmten reziproken Gitterpunkt (z. B. dem Ursprung des reziproken
Gitters) liegen als an jedem beliebigen anderen17). In Abbildung 3.6 ist die erste
Brillouin-Zone des kubisch-fla¨chenzentrierten18) und des hexagonalen Bravaisgitters
dargestellt. Im folgenden bezieht sich der Begriff Brillouin-Zone stets auf die erste
Brillouin-Zone, es sei denn, es wird ausdru¨cklich etwas anderes angegeben.
(a) (b)
Abbildung 3.6: Die erste Brillouin-Zone (a) des kubisch-fla¨chenzentrierten und (b)
des hexagonalen Bravaisgitters (hier gezeigt fu¨r c/a =
√
8/3). Der irreduzible Teil
ist mit gestrichelten Linien eingezeichnet.
In den Abbildungen der beiden Brillouin-Zonen sind einige Punkte hervorgeho-
ben, die als Symmetriepunkte bezeichnet werden19). Der Schwerpunkt der Brillouin-
Zone ist ein reziproker Gitterpunkt, er wird immer mit Γ bezeichnet. Die gestri-
chelten Linien kennzeichnen den irreduziblen Teil der Brillouin-Zone, aus dem sich
durch Anwendung der Symmetrieoperationen der Punktgruppe des jeweiligen Bra-
vaisgitters (d. h. der Holoedrie) die gesamte Brillouin-Zone erzeugen la¨sst. Werden
alle Zusta¨nde mit Hilfe eines Vektors ~k in der Brillouin-Zone beschrieben, so wird
17)Die Fla¨chen, Kanten und Ecken der ersten Brillouin-Zone sind gleich weit von zwei oder mehr
reziproken Gitterpunkten entfernt.
18)In der Abbildung sind die reziproken Basisvektoren der primitiven Elementarzelle dargestellt.
19)Die in Abb. 3.6 grau dargestellten Punkte sind keine Symmetriepunkte i. e. S., sondern nur
Ecken des irreduziblen Teils der Brillouin-Zone (s. [215], S. 109)
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diese Darstellung als reduziertes Zonenschema bezeichnet.
Zu einem Wert von ~k im reduzierten Zonenschema existieren unendlich viele
Lo¨sungen mit diskreten Eigenwerten En,~k, die mit dem sogenannten Bandindex n
gekennzeichnet werden. Im Grenzfall eines unendlich ausgedehnten Kristalls wird ~k
zu einer kontinuierlichen Variable, und die Energieeigenwerte ko¨nnen als Funktion
von ~k geschrieben werden. Die Auftragung dieser En(~k) gegen ~k entlang von Symme-
trielinien zwischen Symmetriepunkten in der Brillouin-Zone wird als Bandstruktur
(oder Dispersionsrelation der Elektronen) bezeichnet, die Gruppe der Energieeigen-
werte zu einem bestimmten Wert von n als Band. In den in dieser Arbeit darge-
stellten Bandstrukturen werden die Symmetrielinien und -punkte entsprechend der
in [215] angegebenen Nomenklatur bezeichnet.
Die Bandstruktur von Festko¨rpern mit mehreren Atomen in der Elementarzel-
le, insbesondere von Verbindungen mit U¨bergangsmetallen als Komponenten, kann
unter Umsta¨nden sehr kompliziert werden. Daher wird zur Analyse der elektroni-
schen Struktur ha¨ufig auch die elektronische Zustandsdichte DOS (density of states)
herangezogen.
3.9.2 Die Extended-Hu¨ckel-Methode
Die Extended-Hu¨ckel-Methode (EHT) [216–218] ist ein semiempirisches Verfahren
zur Berechnung von Bandstrukturen und daraus abgeleiteter Gro¨ßen. Sie ist eine
Variante der tight-binding-Verfahren (TB), da die Basisfunktionen an den Atomen
lokalisiert sind. Die Moleku¨lorbitale (Kristallorbitale in Festko¨rpern) werden durch
Linearkombination von Atomorbitalen konstruiert (LCAO-Ansatz). Da die Berech-
nung von Bandstrukturen nach der EHT fu¨r Chemiker sehr anschaulich ist, hat die
Methode zum Versta¨ndnis der Bindungssituation in einer Reihe von Verbindungen
wichtige Beitra¨ge geleistet. Da an Hand der EHT auch allgemein der Ursprung von
Energieba¨ndern sowie der elektronischen Zustandsdichte und damit das Bindungs-
modell von Festko¨rpern sehr anschaulich dargestellt wird, sollen hier die Grundzu¨ge
des Verfahrens basierend auf der ausfu¨hrlichen Darstellung in [219] skizziert wer-
den. Fu¨r die im Rahmen dieser Arbeit durchgefu¨hrten EHT-Rechnungen wurde das
Programm YAeHMOP [P11] benutzt.
In der EHT werden die Atomorbitale φnlm(~r) durch Bahnorbitale vom Slater-Typ
(STO) angena¨hert, im Falle von s- und p-Orbitalen je durch ein STO, im Falle von
d -Orbitalen durch eine Linearkombination von zwei STO. STO haben die allgemeine
Form
χnlm(~r) = N(n, ζ)r
n−1 exp(−ζr)Ylm(θ, φ) (3.8)
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mit dem Normierungsfaktor N20), der Hauptquantenzahl n, der Bahndrehimpuls-
quantenzahl l, der magnetischen Quantenzahl m und dem Slater-Exponenten ζ . Der
Exponent ζ wird als fester Parameter der Basisfunktion vorgegeben, er bestimmt
die ra¨umliche Ausdehnung des Orbitals. Ylm ist eine Kugelfla¨chenfunktion zu den
Quantenzahlen l und m bzw. eine Linearkombination aus Kugelfla¨chenfunktionen
zu ±m im Falle von l = 2, m 6= 0 (d-Orbitale außer dz2). Als weiteren Parameter
gibt man das Coulombintegral Hii = 〈φi|Hˆ|φi〉 vor, das die Energie des Orbitals
bestimmt.
Fu¨r die Parameter ζ und Hii, die traditionell an experimentell abgeleitete Da-
ten angepasst wurden, ist eine Vielzahl von Werten tabelliert. Fu¨r die Berechnung
der elektronischen Strukturen von Metallen oder intermetallischen Verbindungen
sind die meisten dieser Werte jedoch ungeeignet. Fu¨r die im Rahmen dieser Arbeit
durchgefu¨hrten Rechnungen wurden Parameter verwendet, die an die berechneten
Bandstrukturen der reinen Elemente angepasst und von Cerda´ und Soria [220]
zusammengestellt wurden. Sie sind in Tabelle 3.5 aufgelistet.
Tabelle 3.5: Parameter fu¨r Extended-Hu¨ckel-Rechnungen aus [220].
Element Orbital Hii / eV ζ1 c1 ζ2 c2
Nb 5s −7,768 1,615
5p −5,246 1,285
4d −9,318 1,761 0,587 4,335 0,603
Cr 4s −8,492 1,426
4p −6,269 1,210
3d −10,635 1,676 0,502 4,688 0,683
Mn 4s −8,700 1,468
4p −6,283 1,233
3d −10,823 1,683 0,477 4,534 0,720
Co 4s −9,683 1,561
4p −6,894 1,282
3d −11,669 1,724 0,393 4,765 0,769
Ni 4s −9,523 1,616
4p −6,553 1,307
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exp(i~k · ~t)S(~t) (3.9)
Die Summe la¨uft dabei u¨ber die Translationsvektoren des Bravaisgitters ~t. Da das
U¨berlappungsintegral im Realraum Sij(~t) = 〈φi(~0)|φj(~t)〉 mit wachsender Entfer-
nung zwischen den beteiligten Zentren kleiner wird, kann ein Abbruchkriterium ein-
gefu¨hrt werden, das die Anzahl der zu beru¨cksichtigenden Zellen in jeder Richtung
begrenzt.






Der Faktor K wird gema¨ß der Empfehlung in [220] auf den Wert 2,3 gesetzt. Im
Rahmen der EHT ist also der effektive Einelektronen-Hamilton-Operator nicht ex-
plizit, sondern nur durch seine entweder als Parameter eingesetzten oder mit Hilfe
der Na¨herung 3.10 bestimmten Matrixelemente Hii und Hij gegeben.
Zuletzt werden die Entwicklungskoeffizienten der Kristallorbitale und die Ener-
gieeigenwerte durch Lo¨sen folgender Gleichung bestimmt:
H(~k)C(~k) = S(~k)C(~k) ~E(~k) (3.11)
Die Matrix C(~k) entha¨lt die Koeffizienten der Kristallorbitale, der Vektor ~E(~k) die
Energieeigenwerte. Schreibt man die Koeffizienten dieses Vektors als En(~k) so erha¨lt
man die Dispersionsrelation in der u¨blichen Darstellung mit dem Bandindex n. Die
Zeilenvektoren der Matrix C(~k) enthalten dann die Entwicklungskoeffizienten der
entsprechenden Kristallorbitale ψn,~k(~r) nach den Basisfunktionen (Atomorbitale).
In der EHT werden fu¨r die Intergration der Brillouin-Zone spezielle ~k-Punkte
verwendet, die nach der geometrischen Methode von Ramirez und Bo¨hm [221,222]
bestimmt wurden.
Die Beitra¨ge der Atomorbitale zu den Kristallorbitalen sind die Elemente der








wobei NKO die Anzahl der Kristallorbitale ist. Aus den Matrixelementen vonQ kann
die Brutto-Besetzung nj (gross orbital population) eines Atomorbitals φj berechnet











Darin ist ni die Anzahl der Elektronen im Kristallorbital ψi. Die innere Summe la¨uft
u¨ber alle Kristallorbitale, die a¨ußere u¨ber die N~k
~k-Punkte. Die ~k-Punkte werden
gema¨ß ihrer Symmetrie mit dem Faktor w(~k) gewichtet, W steht fu¨r die Summe der
w(~k).
3.9.3 Dichtefunktional-Theorie
Ein Ansatz zur Lo¨sung des Vielteilchenproblems quantenmechanisch wechselwir-
kender Teilchen ist die Dichtefunktionaltheorie (DFT), die die Grundlage fu¨r die
meisten modernen ab-initio-Verfahren zur Berechnung der elektronischen Struktur
von Festko¨rpern darstellt. Die DFT beruht auf zwei Theoremen von Hohenberg
und Kohn [223]. Sie besagen, dass die Elektronendichte zu einem externen Potenzi-
al Vext den gleichen Informationsgehalt besitzt wie die Wellenfunktion und dass die
Elektronendichte des Grundzustands auf dem gleichen Wege, na¨mlich dem Variati-
onsprinzip, gefunden werden kann wie die Wellenfunktion des Grundzustands. Das
Funktional der Gesamtenergie hat die Form
EVext = FHK[ρ] +
∫
ρ(~r)Vext(~r)d~r, (3.14)
es la¨sst sich also in einen vom externen Potenzial abha¨ngigen Teil und einen Teil,
der nur Beitra¨ge der Elektronen entha¨lt, aufteilen. Letzterer, als Hohenberg-Kohn-
Funktional FHK[ρ] bezeichneter Teil ist daher universell fu¨r jedes Mehrelektronensys-
tem und beinhaltet die kinetische Energie T0[ρ] der Elektronen sowie Energiebeitra¨ge
auf Grund von Elektron-Elektron-Wechselwirkungen. Die Wechselwirkungen zwi-
schen Elektronen lassen sich weiter aufteilen in das Hartree-Potenzial VH (das elek-
trostatische Potenzial aller Elektronen) und Austausch-Korrelations-Wechselwirkun-
gen mit dem Energiebeitrag Exc. Der entsprechende Hamilton-Operator ist dann
gegeben durch
HˆKS = Tˆ0 + VˆH + Vˆxc + Vˆext (3.15)






Mit dieser Formulierung der Theoreme vonHohenberg undKohn durchKohn
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und Sham [224]21) ist es mo¨glich, das Vielteilchenproblem durch die Lo¨sungen von
Schro¨dinger-Gleichungen der Form
HˆKSψi(~r) = ǫiψi(~r) (3.17)





gegeben, wobei die Summe u¨ber die Einteilchen-Wellenfunktionen mit den N nied-
rigsten Energien nach Gleichung 3.17 la¨uft. Da die Form des Hamilton-Operators
(3.15) von seinen Lo¨sungen, d. h. den Eigenfunktionen, abha¨ngt, kann das Problem
nur iterativ gelo¨st werden. Dazu wird die Methode des selbskonsistenten Feldes
(self consistent field, SCF) angewandt: Zuna¨chst wird ein Startwert, beispielswei-
se fu¨r die Elektronendichte, eingesetzt. Daraus werden die Potenziale berechnet,
und die Kohn-Sham-Gleichungen (3.17) werden gelo¨st. Aus den Wellenfunktionen
wird gema¨ß Gleichung (3.18) eine neue Elektronendichte berechnet. Diese wird im
na¨chsten Zyklus benutzt um die Potenziale zu berechnen. Dieser Kreislauf wird fort-
gesetzt, bis sich die eingesetzte und die aus den neu berechneten Wellenfunktionen
bestimmte Dichte nicht mehr unterscheiden22).
Bisher wurde die genaue Form des Austausch-Korrelations-Beitrags zur Gesamt-
energie des Mehrelektronensystems nicht angegeben. Eine ha¨ufig benutzte Na¨herung





in der ǫxc(ρ) die Austausch-Korrelations-Energie eines homogenen Elektronengases
der Dichte ρ ist, deren Funktionswerte aus Monte-Carlo-Simulationen bekannt sind.
In einem Festko¨rper ko¨nnen die Einteilchen-Schro¨dinger-Gleichungen, sobald die
Dichte berechnet wurde, unabha¨ngig fu¨r jeden ~k-Punkt gelo¨st werden. Dies fu¨hrt
dazu, dass die Gro¨ße der Sa¨kulardeterminante nur von der Anzahl der Basisfunktio-
nen in einer Elementarzelle abha¨ngt. Um die Elektronendichte genau zu berechnen
21)Daher wird der Hamilton-Operator in Gleichung 3.15 auch als Kohn-Sham-Hamilton-Operator
bezeichnet
22)Da es sich um ein iteratives Verfahren handelt, kann als Konvergenzkriterium beispielsweise
auch die A¨nderung der Gesamtenergie oder eine andere innerhalb der Zyklen variierende Gro¨ße
benutzt werden
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ist es allerdings erforderlich, die Lo¨sungen fu¨r einen ausreichend großen Satz von
~k-Punkten zu bestimmen.
3.9.4 Die LMTO-ASA-Methode
Die LMTO-ASA-Methode (linear muffin-tin orbital-atomic sphere approximation)
[225, 226] ist eine in der Festko¨rperchemie verbreitete Methode zur Berechnung der
elektronischen Struktur im Rahmen der Dichtefunktionaltheorie.
Das Potenzial der Atomkerne wird zuna¨chst durch ein so genanntes Muffin-Tin-
Potenzial approximiert, das innerhalb eines Radius rMT (der MT-Kugel) kugelsym-
metrisch und außerhalb konstant ist. Die Basisfunktionen sind an den Atomen zen-
trierte Muffin-Tin-Orbitale (MTO), die zwar innerhalb und außerhalb der Kugeln
eine unterschiedliche Form haben, aber stetig und differenzierbar sind. Die MTO
stellen eine minimale Basis dar, d. h. fu¨r jede Atomposition und Drehimpulsquan-
tenzahl werden (2l+1) Orbitale beno¨tigt. Innerhalb der MT-Kugeln werden die MTO
aus Lo¨sungen φl(E,~r) der radialen skalar-relativistischen Dirac-Gleichung konstru-
iert. Um das Eigenwertproblem zu linearisieren werden die φl durch eine Linear-
kombination von φl(Eν , ~r) und φ˙l(Eν , ~r) mit der festen, aber beliebigen Energie Eν
ersetzt. Die so erhaltenen linearen MTO (LMTO) sind zwar nicht mehr exakte Eigen-
funktionen zum MT-Potenzial, aber der Fehler in den Wellenfunktionen ist von der
Ordnung (E−Eν)2, in den Energien (E−Eν)4, so dass er in den meisten Fa¨llen ver-
nachla¨ssigt werden kann. Die Kristallorbitale werden durch Linearkombination der
atomzentrierten Basisfunktionen (TB-LMTOs [227]) erhalten (tight-binding- oder
LCAO-Ansatz).
In der ASA wird zur Berechnung des Kristallpotenzials der Wirkungsbereich ei-
nes Atoms durch eine Kugel gleichen Volumens ersetzt, die als Wigner-Seitz-Kugel
bezeichnet wird. Innerhalb dieser Kugel mit dem Wigner-Seitz-Radius rWS wird
das Potenzial (wie im Falle des Muffin-Tin-Potenzials) als kugelsymmetrisch an-
genommen. Bereiche außerhalb der Kugeln werden vernachla¨ssigt. Die durch die-
se Na¨herungen bedingten Fehler werden durch Korrekturen (combined corrections)
ausgeglichen. Fu¨r dicht gepackte Strukturen ist die ASA gut geeignet, aber auch
offene Strukturen ko¨nnen durch Einfu¨gen von Leerkugeln (Wellenfunktionen ohne
Atomkerne) beschrieben werden. Im Fall der Kristallstrukturen der Laves-Phasen
werden jedoch keine Leerkugeln beno¨tigt.
Die Rechnungen wurden mit dem Programmpaket TB-LMTO47 [P12] unter AIX
auf einer IBM RS/6000 durchgefu¨hrt. Als Basissa¨tze wurden 3d4s4p fu¨r Cr, Mn, Fe,
Co und Ni sowie 4d5s5p fu¨r Nb verwendet. Die 4f -Funktionen des Nb wurden durch
Lo¨wdin-downfolding [228] beru¨cksichtigt. Die ASA-Kugelradien wurden automatisch
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bestimmt. Ausgehend von atomaren Hartree-Potenzialen erfolgten Iterationen bis
zur Selbstkonsistenz. Fu¨r Integrationen im ~k-Raum wurde die Tetraeder-Methode
[229] verwendet.
3.9.5 Die FPLO-Methode
Zur Untersuchung insbesondere der Phasenstabilita¨t wurde die FPLO- (full-potential
local orbital) Methode [230] im Rahmen der lokale-Dichte-Na¨herung (LDA) der Dich-
tefunktionaltheorie angewandt. Die Rechnungen wurden von Dr. A. Ormeci (MPI
CPfS) durchgefu¨hrt und ausgewertet.
An dieser Stelle soll die FPLO-Methode basierend auf der gut versta¨ndlichen
Darstellung in [231] kurz vorgestellt werden. In der FPLO-Methode werden an den
Atomen lokalisierte Orbitale als Basisfunktionen verwendet. Diese sind Lo¨sungen
einer Schro¨dinger-Gleichung, die derer fu¨r freie Atome a¨hnelt, zum spha¨risch ge-
mittelten Kristallpotenzial. Die Basisfunktionen werden anhand ihrer U¨berlappung
in innere und Valenzorbitale eingeteilt, wobei innere Orbitale nicht mit Zusta¨nden
benachbarter Atome u¨berlappen. Alle anderen Orbitale werden als Valenzzusta¨nde
behandelt. Die Basisfunktionen der Valenzzusta¨nde werden mit Hilfe eines zusa¨tzli-
chen Potenzials der Form (r/r0)
4 in ihrer ra¨umlichen Ausdehnung begrenzt [232]. Der
Parameter r0 ha¨ngt dabei wie folgt von der Kristallstruktur ab: r0 = (x0rNN/2)
3/2,
wobei rNN der Abstand na¨chster Nachbarn ist. Die Parameter x0 werden in den Ite-
rationen zur Selbstkonsistenz fu¨r jede Drehimpulsquantenzahl optimiert. Auf diese
Weise sind die Basisfunktionen nicht mehr orthogonal, aber der Basissatz ist auf der
einen Seite minimal und auf der anderen Seite durch die Optimierungsmo¨glichkeit
flexibel.
Die Elektronendichte und das Kristallpotenzial werden als Gittersumme u¨berlap-
pender, nicht spha¨risch symmetrischer Beitra¨ge dargestellt. Dazu werden die lokalen
Beitra¨ge in Kugelfla¨chenfunktionen bis zu einer (wa¨hlbaren) maximalen Drehimpuls-
quantenzahl Lmax entwickelt. Aufgrund der u¨berlappenden lokalen Beitra¨ge wird das
Potenzial ohne Na¨herungen wie zum Beispiel Atomkugeln behandelt. Zur Berech-
nung der Elektronendichte aus den Wellenfunktionen werden zwei Beitra¨ge beru¨ck-
sichtigt. Der erste (net density) wird von Orbitalen, die an demselben Atom zentriert
sind, geliefert. Der zweite Beitrag (overlap density) wird von u¨berlappenden Orbi-
talen unterschiedlichen Atome geliefert, die nach einem Aufteilungsschema auf die
beiden beteiligten Zentren verteilt werden. Das Austausch-Korrelations-Potenzial
muss ebenfalls in lokale Beitra¨ge aufgeteilt und um die einzelnen Atompositionen in
Kugelfla¨chenfunktionen entwickelt werden.
Eine geeignete Wahl fu¨r diese Aufteilung ist, den Raum in Zellen mit den einzel-
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nen Atompositionen im Schwerpunkt aufzuteilen, die analog zu den Wirkungsberei-
chen (Voronoi-Zellen) definiert sind, aber das achtfache Volumen haben. In diesen
Zellen wird das Potenzial mit einer geeigneten Funktion (shape function) multipli-
ziert, die zum Zellenrand hin auf null abfa¨llt. Die Geschwindigkeit, mit der diese
Funktion auf null abfa¨llt, kann im Vorfeld der Rechnungen an Hand eines Parame-
ters optimiert werden.
Die Gesamtenergie eines Systems im Grundzustand la¨sst sich mit der FPLO-
Methode sehr genau berechnen, da das Kristallpotenzial ohne Na¨herungen verwendet
wird. So ko¨nnen einerseits verschiedene Strukturtypen mit der gleichen Zusammen-
setzung verglichen werden, andererseits ist bei gegebener Kristallstruktur die Mi-
nimierung der Energie im Konfigurationsraum mo¨glich. Dabei werden verschiedene
Parameter der Struktur, z. B. Gitterparameter, c/a-Verha¨ltnis oder Atomlagepara-
meter optimiert.
Zur Beschreibung von Systemen mit chemischer Unordnung (substitutioneller
Fehlordnung) sind im FPLO-Programmpaket sowohl die VCA- (virtual crystal ap-
proximation) als auch die CPA-Methode (coherent potential approximation) imple-
mentiert.
Chemische Unordnung in einer ungeordneten Legierung (A,B) aus xAA und
xB B wird in den beiden Methoden wie folgt beru¨cksichtigt: In der VCA wird ein
fiktives Atom mit einer mittleren Kernladungszahl als den Anteilen entsprechend
gewichtetes arithmetisches Mittel der Kernladungszahlen von A und B bestimmt.
Dieses fiktive Atom kann eine gebrochen rationale Kernladungs- und Elektronen-
zahl haben. Die mittlere Kernladungszahl erzeugt ein mittleres Potenzial um jede
Atomposition im Kristallgitter. Demgegenu¨ber wird chemische Unordnung in der
CPA durch geeignete Konstruktion eines effektiven oder koha¨renten Kristallpoten-
zials beru¨cksichtigt. Dieses Potenzial wird erhalten, indem das tatsa¨chliche Potenzial
fu¨r den gesamten Kristall durch ein effektives, noch unbekanntes Potenzial v0 ersetzt
wird. Bezogen auf dieses effektive Potenzial kann das Potenzial des Atoms A oder
B als Sto¨rung des effektiven Potenzials vA − v0 bzw. vB − v0 aufgefasst werden. An
diesen Sto¨rungen wird ein duch den Kristall laufendes Bloch-Elektron gestreut. Das
effektive Potenzial jedoch wird aus den mit den Anteilen xA und xB gewichteten
Beitra¨gen der Atome A und B, jeweils eingebettet in dieselbe effektive Umgebung,
bestimmt. Mit dieser Randbedingung kann eine Definition fu¨r das effektive Potenzial
erhalten werden: Bei Verwendung des effektiven Potenzials verschwinden im Durch-
schnitt die Streubeitra¨ge der unterschiedlichen Atome A und B, d. h. die Wirkung
der Atome A und B auf ein durch den Kristall laufendes Bloch-Elektron wird inner-
halb des gesamten Kristalls durch das effektive Potenzial beschrieben. Im Gegen-
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satz zum reellen, energieunabha¨ngigen Potenzial in der VCA ist das CPA-Potenzial
komplex und energieabha¨ngig. In Abbildung 3.7 ist die Berechnung des gemittelten
Potenzials (VCA) der Konstruktion des effektiven Potenzials (CPA) schematisch
gegenu¨bergestellt.
Abbildung 3.7: Schematische Darstellung (a) der Berechnung des mittleren Po-
tenzials (VCA) und (b) der Konstruktion des effektiven Potenzials (CPA), jeweils
als graue Kreise dargestellt (nach [233]). Das mittlere Potenzial wird als gewichtetes
Mittel der Potenziale der Atome A und B auf jedem Gitterplatz erhalten, wa¨hrend
das effektive Potenzial die Eigenschaften der Atome A und B in einer gemittelten
Umgebung beru¨cksichtigt (s. Text).
Die VCA wird erfolgreich eingesetzt um z.B. Mischbesetzung von Lagen mit
benachbarten Elementen des Periodensystems zu beschreiben, sie versagt jedoch
wenn eine Lage statistisch mit Elementen sehr unterschiedlicher Kernladungszahl
besetzt wird. Mit der CPA hingegen ko¨nnen auch solche Fa¨lle behandelt werden.
Daru¨ber hinaus werden langreichweitige Effekte der chemischen Unordnung durch
die Definition des koha¨renten Potenzials fu¨r den gesamten Kristall beru¨cksichtigt.
Die CPA in Verbindung mit einer full-potential -Methode wie FPLO ist die derzeit
genaueste Methode zur Berechnung elektronischer Strukturen von Kristallen mit
chemischer Unordnung. Die Methode ist jedoch sehr zeitaufwa¨ndig, da das koha¨rente
Potenzial fu¨r verschiedene Energien von der Unterkante des Valenzbandes bis zur
Fermi-Energie iterativ bestimmt werden muss.
3.9.6 Orbitalbasierte Analyse der Chemischen Bindung
Sowohl fu¨r die EHT- als auch die LMTO-ASA-Methode wurden Verfahren entwi-
ckelt, die Kristallorbitale hinsichtlich ihrer Beitra¨ge zur chemischen Bindung zu cha-
rakterisieren. Diese beiden Verfahren heißen COHP (crystal orbital hamilton popu-
lation) und COOP (crystal orbital overlap population).
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In der a¨lteren COOP-Methode, die von Hughbanks und Hoffmann im Rah-
men der Extended-Hu¨ckel-Theorie eingefu¨hrt [234] wurde, wird die Mulliken-Popu-
lationsanalyse fu¨r alle Kristallorbitale in einem bestimmten Energieintervall durch-
gefu¨hrt. So wird eine mit der U¨berlappungspopulation gewichtete Zustandsdichte
erzeugt, in der alle Zweizentren-Wechselwirkungen durch Multiplikation der U¨ber-
lappungsintegrale mit den Elementen der DOS-Matrix ausgewertet werden. Die Bin-
dungscharakteristik wird dann als Funktion der Energie erhalten, wobei ein nega-
tives Vorzeichen antibindende, ein positives bindende Zusta¨nde kennzeichnet. Fu¨r
nichtbindende Zusta¨nde hat die COOP den Wert null (keine U¨berlappung der ent-
sprechenden Wellenfunktionen).
Die COHP-Methode wurde von Dronskowski und Blo¨chl [235] entwickelt,
um einen zur COOP analogen Bindungsindikator fu¨r Bandstrukturrechnungen nach
der Dichtefunktional-Theorie zu schaffen. Da die U¨berlappungspopulation in die-
sem Fall von der Wahl des Basissatzes abha¨ngt, werden stattdessen die Elemente
der Hamilton-Matrix analog zur COOP-Methode ausgewertet. Da in der COHP bin-
dende Zusta¨nde ein negatives, antibindende ein positives Vorzeichen haben, wird in
graphischen Darstellungen meist −COHP gegen die Energie aufgetragen, so dass
diese den COOP-Diagrammen a¨hneln.
Es ist sehr einfach, die COHP-Methode in der EHT zu realisieren (vgl. die Be-
rechnung der Hamilton-Matrix, Gl. 3.10 auf S. 71). Mit dem EHT-Programm YAeH-
MOP [P11] ko¨nnen sowohl COOP als auch COHP berechnet werden. In [236] werden
die molekularen Analoga (MOOP und MOHP) dieser Bindungsindikatoren vergli-
chen.
Johnston und Hoffmann haben mit Hilfe der COOP-Methode die Verzerrun-
gen der B -Teilstruktur, insbesondere der Kagome´-Netze in den C14-Laves-Phasen
TiMn2 und TiFe2 analysiert [32]. Sie konnten zeigen, dass die Verzerrung auf die
unterschiedliche COOP der Kontakte Bu11 und B
c
11 zuru¨ckgefu¨hrt werden kann, die
zu unterschiedlichen Bindungssta¨rken fu¨hrt. Daru¨ber hinaus korreliert der Umfang
der Verzerrungen mit der Differenz der U¨berlappungspopulationen der Kontakte Bu11
und Bc11: die B -Teilstruktur von TiMn2 ist sta¨rker verzerrt als die von TiFe2, und in
TiMn2 ist die Differenz der U¨berlappungspopulationen gro¨ßer. Dieses Konzept wird
in dieser Arbeit auf die Nb-basierten Laves-Phasen mit C14-Struktur u¨bertragen
und auf die Analyse der Verzerrungen in Verbindungen mit C36-Struktur und der
A-Teilstrukturen erweitert. Zur Analyse der Bindungsverha¨ltnisse wird die COHP-
Methode auf Grundlage von LMTO-ASA-Rechnungen verwendet. Die Berechnung
der COHP erfolgte mit einem Zusatzmodul [P13] zum LMTO-ASA-Programm [P12].
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3.9.7 Das DFSO-Konzept
Zum Versta¨ndnis der statistischen Besetzung von Atomlagen mit unterschiedlichen
Elementen in quasibina¨ren Verbindungen hat sich der DFSO-Ansatz bewa¨hrt. Eine
quasibina¨re Verbindung (A,B)mX n wird durch unterschiedliche, gemischte Beset-
zung der Atomlagen (differential fractional site occupation, DFSO) stabilisiert, wenn
folgende Kriterien erfu¨llt sind [237,238]:
1. Alle Metallatomlagen sind ungeordnet mit zwei verschiedenen Metallatomsor-
ten besetzt
2. Die Besetzung dieser Lagen unterscheidet sich von einer Lage zur anderen
3. Der Strukturtyp der quasibina¨ren Verbindung tritt nicht in den bina¨ren Sys-
temen auf
Verbindungen, an denen der DFSO-Ansatz getestet wurde und sich bewa¨hrt
hat, sind beispielsweise Sulfide [237,239], Phosphide [238,239] und Germanide [240]
der fru¨hen U¨bergangsmetalle. Darin ko¨nnen die A- und B -Atome sowohl Elemente
benachbarter Perioden der gleichen Gruppe (z. B. Nb und Ta) als auch Elemente
aus verschiedenen Gruppen (z. B. Hf und Nb) sein.
In diesen Verbindungen konkurrieren Entropie (die bei statistischer Verteilung
maximal ist) und chemische Bindung (die in geordneten Strukturen optimal ist)
miteinander [237]. Um den Einfluss der chemischen Bindung (oder elektronischer
Faktoren) auf die Elementverteilung zu untersuchen werden Modellrechnungen an
den bina¨ren Verbindungen AmXn und BmXn mit dem beobachteten Strukturtyp der
terna¨ren Verbindung (A,B)mX n durchgefu¨hrt. An Hand der U¨berlappungspopulati-
on werden dann die unterschiedlichen Atomlagen hinsichtlich der unterschiedlichen
Sta¨rke der Metall-Nichtmetall-Bindungen bei Besetzung mit A- oder B -Atomen un-
tersucht. Dabei wird im Allgemeinen eine gute U¨bereinstimmung mit den Bindungs-
ordnungen nach Pauling [241] beobachtet, insbesondere wenn die beiden Elemente,
die Positionen gemischt besetzen, a¨hnliche Radien haben.
Erga¨nzend zur Analyse der U¨berlappungspopulation wird die der Atomorbital-
population (AOP) vorgeschlagen [242]. Zur Bestimmung der AOP wird eine EHT-
Rechnung an einer hypothetischen Verbindung durchgefu¨hrt, bei der alle zu un-
tersuchenden Atomlagen mit der gleichen Atomsorte besetzt sind. Die Anzahl der
Valenzelektronen in der Elementarzelle kann in der EHT frei gewa¨hlt werden. Sie
wird auf den Wert gesetzt, den sie in der realen Verbindung unter Beru¨cksichtigung
der chemischen Unordnung annimmt. Nachdem die Rechnung durchgefu¨hrt wurde
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werden die AOP der zu untersuchenden Atomlagen ausgewertet. Das elektronegati-
vere Element besetzt in der realen Verbindung dann bevorzugt die Positionen, die
in der Modellrechnung eine große AOP haben. Dies wird als topologische Ladungs-
stabilisierung bezeichnet. Dieses Verfahren ist nicht an die DFSO-Verbindungen
gebunden, sondern ist ein allgemeineres Konzept, das sowohl fu¨r Moleku¨le als auch
fu¨r Festko¨rper angewandt werden kann. Es wurde unter anderem fu¨r Laves-Phasen
im System Ca–Li–Al [38] angewandt.
In dieser Arbeit wird das Konzept der topologischen Ladungsstabilisierung auf
bina¨re Laves-Phasen mit anti-site-Defekten u¨bertragen. Da nur in einer der beiden
Teilstrukturen Antistrukturatome vorliegen, kann die Formel einer Laves-Phase mit
B -U¨berschuss als (A,B)B2, die einer mit A-U¨berschuss als (A,B)2A geschrieben
werden. Die oben genannten Kriterien gelten dann auch fu¨r diese bina¨ren Phasen.
Teil II
Ergebnisse und Diskussion
4 Das System Nb–Co als Modellsystem
4.1 Stabilita¨tsbereiche der Laves-Phasen
Das Sytem Nb–Co ist zur Untersuchung der Defektstrukturen der Laves-Phasen be-
sonders geeignet, da im Konzentrationsbereich von ca. 25–36 at.-% Nb Laves-Phasen
vom C36-, C15- und C14-Typ vorliegen. Da die Angaben in der Literatur u¨ber die
Stabiblita¨tsfelder der Laves-Phasen schwanken und u¨ber die Homogenita¨tsbereiche
insbesondere der hexagonalen Polytypen wenig bekannt ist, wurde das Phasendia-
gramm im Bereich der Laves-Phasen neu bestimmt.
Hierzu wurden Legierungen mit Nb-Gehalten von 20–40 at.-% hergestellt und so-
wohl pulverdiffraktometrisch als auch mit metallographischen Methoden analysiert.
Die Ergebnisse der Phasenanalyse wa¨rmebehandelter Nb–Co-Legierungen sind in
Tabelle 4.1 zusammengefasst. Fu¨r eine Untersuchung des Verlaufs der Gitterpara-
meter der Laves-Phasen innnerhalb der jeweiligen Homogenita¨tsbereiche wurde eine
große Zahl von Proben bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelt. Erga¨nzend wurden auch Un-
tersuchungen an einigen Proben durchgefu¨hrt, die keiner Wa¨rmebehandlung unter-
zogen wurden. Die Temperaturen der invarianten Reaktionen wurden mittels ther-
mischer Analyse ausgewa¨hlter Legierungen bestimmt. Im Phasendiagramm und im
Text werden die Mittelwerte der einzelnen Messungen auf 5 ◦C gerundet angege-
ben. Der u¨berarbeitete Teil des Phasendiagramms des Systems Nb–Co ist in Abbil-
dung 4.1 dargestellt.
Im folgenden werden die Homogenita¨tsbereiche der Laves-Phasen in der Rei-
henfolge steigenden Nb-Gehalts beschrieben. Nahe der Zusammensetzung NbCo3
(25 at.-% Nb) bildet sich eine Laves-Phase vom C36-Typ bei 1275 ◦C in einer peri-
tektischen Reaktion aus der C15-Phase und der Schmelze gema¨ß L + C15→ C36. Sie
bildet mit der festen Lo¨sung Co(Nb) ein bei 1245 ◦C erstarrendes Eutektikum. Die
C36-Phase kristallisiert mit einem schmalen Homogenita¨tsbereich von 24,9–25,5 at.-
% Nb bei 1100 ◦C. Diese Phase wird im folgenden als C36-Nb1−xCo2+x bezeichnet. In
Abbildung 4.2 ist ein Pulverdiffraktogramm einer einphasigen Legierung der Zusam-
mensetzung Nb25Co75 (Nr. 11) dargestellt. Die Gefu¨geaufnahme dieser Legierung ist
in Abbildung 4.3 wiedergegeben.
In Abbildung 4.4 ist die Gefu¨geaufnahme einer bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten
Legierung der Zusammensetzung Nb24Co76 (Nr. 10) dargestellt. Neben der Haupt-
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Tabelle 4.1: Ergebnisse der Phasenanalyse wa¨rmebehandelter Nb–Co-Legierungen.
Nb-Gehalt / at.-% Gitterparameter der
Nr. Phasenbestand
nominell ICP-OES WDXS Laves-Phase / pma
800 ◦C
1 Nb2Co7 + C15 25,0 - C15: 27,9(4) 673,00(7)
2 C15 + µb 36,0 - C15: 33,9(2) 678,68(4)
1000 ◦C
3 Nb2Co7 + C36 22,7 - Nb2Co7: 22,6(1) -
4 Nb2Co7 + C36 25,0 - C36: 25,6(1) 474,70(9), 1547,5(3)
5 C15 + µc 36,0 - C15: 34,4(2) 679,15(4)
1100 ◦C
6 Co(Nb) + C36 20,0 - - 474,1(2), 1546,6(5)
7 Co(Nb) + C36 21,0 - - 474,1(2), 1545,5(5)
8 Co(Nb) + C36 22,0 - - 474,1(2), 1545,4(4)
9 Co(Nb) + C36 23,0 - - 474,15(8), 1545,9(3)
10 Co(Nb) + C36 24,0 24,3(3) C36: 25,1(1) 474,14(4), 1545,8(1)
11 C36 25,0 25,0(2) C36: 25,9(1) 474,3(1), 1546,2(4)
12 C36 25,2 24,9(4) C36: 25,9(2) 474,5(1), 1547,1(4)
13 C15 + C36 25,5 - - C15: 671,60(8)
14 C15 + C36 26,0 - C15: 26,7(1) C15: 671,67(9)d
15 C15e 27,0 - - 672,25(8)
16 C15 28,0 27,5(2) C15: 28,3(1) 673,12(8)
17 C15 29,0 28,8(3) C15: 29,6(1) 674,35(8)
18 C15 30,0 29,9(2) C15: 30,8(2) 675,37(5)
19 C15 31,0 31,0(3) C15: 31,8(1) 676,16(3)
20 C15 32,0 32,0(2) C15: 32,9(1) 676,96(9)
21 C15f 33,0 32,9(3) C15: 33,5(1) 677,76(9)
22 C15g 33,3 - C15: 34,0(1) 678,35(4)
23 C15h 34,0 33,9(2) - 679,31(6)
24 C15 + µ 34,5 - C15: 34,8(1) 679,55(3)
25 C15 + µb 35,0 - C15: 34,5(1) 679,58(9)
26 C15 + µc 36,0 - - 679,55(9)
27 C15 + µc 37,0 - - 679,6(2)
28 C15 + µc 38,0 - - 679,6(2)
29 C15 + µc 39,0 - - 679,6(1)
30 C15 + µc 40,0 - - 679,8(2)
1300 ◦C
31 C15 + C14g 35,0 - C15: 35,4(2) C15: 680,23(6)i
1380 ◦C
32 C14j 36,0 36,5(3) C14: 37,1(1) 483,29(5), 784,69(8)
aa und c fu¨r die hexagonalen Phasen (C14 und C36), a fu¨r die kubische C15-Phase.




fSpuren einer Nb-reichen Phase in einem kleinen Teil der Probe.
gSpuren einer Nb-reichen Nebenphase.
hSpuren einer Nebenphase (vermutlich Ti2Ni-Typ).
iC14: 482,4(7), 785(2).
jSpuren der µ-Phase.
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung des Phasendiagramms des Systems Nb–
Co im Bereich von 0–51 at.-% Nb basierend auf den Ergebnissen der Phasenanalyse.
phase (C36-Nb1−xCo2+x) liegt die feste Lo¨sung Co(Nb) vor. Abbildung 4.5 zeigt eine
Auftragung des DSC-Signals dieser Legierung gegen die Temperatur. In der Aufheiz-
kurve wird ein Signal bei 1245 ◦C beobachtet, das der eutektischen Reaktion Co(Nb)
+ C36 → L zugeordnet werden kann, sowie ein Signal der peritektischen Reaktion
C36 → C15 + L bei 1275 ◦C. Daru¨ber hinaus wird ein schwaches Signal bei 860 ◦C
beobachtet, das der eutektoiden Reaktion Nb2Co7 + C15 → C36 zugeordnet wird
(s. unten). Die Gefu¨geaufnahme einer Legierung der Zusammensetzung Nb26Co74
(Nr. 14) ist in Abbildung 4.6 gezeigt. Im Hellfeld sieht die Legierung einphasig aus.
Im polarisierten Licht sind neben der Hauptphase (C15) Ko¨rner der polarisierenden
C36-Phase zu erkennen.
Der Verlauf der Gitterparameter der C36-Phase ist in Abbildung 4.7 dargestellt.
Die gestrichelten vertikalen Linien geben den Homogenita¨tsbereich wieder, den man
durch Extrapolation der Gitterparameter der Proben in den beiden Zweiphasenge-
bieten und dem Einphasengebiet auf die Schnittpunkte erha¨lt. Bei 1100 ◦C hat C36-
Nb1−xCo2+x einen Homogenita¨tsbereich von 24,9–25,5 at.-% Nb. Die durch Extra-
polation von a oder c bestimmten Grenzen des Homogenita¨tsbereichs unterscheiden
sich um weniger als 0,1 at.-%. WDXS-Messungen zeigen systematisch einen ho¨heren
Nb-Gehalt. Sie lassen sich daher nur relativ zueinander vergleichen. Im folgenden
wird, wenn nicht anders angegeben, die nominelle Konzentration verwendet.
Die Lo¨slichkeit von Co in der C36-Phase nimmt mit fallender Temperatur ab. So
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C36, a = 474,3(1) pm, c = 1546,2(4) pm
C36
Abbildung 4.2: Pulverdiffraktogramm der wa¨rmebehandelten Legierung Nb25Co75
(Nr. 11): Alle Reflexe ko¨nnen C36-Nb1−xCo2+x zugeordnet werden. Das hier gezeigte
Diffraktogramm wurde ohne internen Standard aufgenommen.
Abbildung 4.3: Gefu¨ge von Nb25Co75 (Nr. 11) im differenziellen Interferenzkon-
trast (DIC): einphasig C36-Nb1−xCo2+x mit wenigen Lo¨chern (hell).
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Abbildung 4.4: Gefu¨ge von Nb24Co76 (Nr. 10) im Hellfeld: Neben der Hauptphase
mit C36-Struktur liegt die feste Lo¨sung Co(Nb) vor, die laut Pulverdiffraktogramm
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Abbildung 4.5: DSC-Kurven von Nb24Co76 (Nr. 10): Fu¨r die in der Aufheizkurve
beobachteten Signale sind Onset-Temperaturen angegeben. Die Signale werden fol-
genden invarianten Reaktionen zugeordnet: 860 ◦C: C36→ Nb2Co7 + C15, 1245 ◦C:
Co(Nb) + C36 → L und 1275 ◦C: C36 → C15 + L.
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Abbildung 4.6: Gefu¨geaufnahmen von Nb26Co74 (Nr. 14): Wa¨hrend die Legierung
im Hellfeld (a) einphasig aussieht, sind im polarisierten Licht (b) Ko¨rner der C36-
Phase in der Matrix (C15) zu erkennen. Poren der Probe erscheinen im Hellfeld
dunkel und im polarisierten Licht hell.
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Abbildung 4.7: Verlauf der Gitterparameter der C36-Phase in Abha¨ngigkeit vom
nominellen Nb-Gehalt bei 1100 ◦C. Um die Breite des Homogenita¨tsbereichs zu be-
stimmen wurden die Gitterparameter der Proben in den beiden Zweiphasengebieten
und dem Einphasengebiet auf die Schnittpunkte extrapoliert.
liegt die Co-reiche Grenze des Homogenita¨tsbereichs bei 1000 ◦C bei 25,6 at.-% Nb
(WDXS). Die Gitterparameter steigen entsprechend an. Unterhalb von ca. 860 ◦C
ist die C36-Phase nicht stabil, sie reagiert eutektoid gema¨ß C36 → Nb2Co7 + C15.
Die Temperatur kann nur abgescha¨tzt werden, da die eutektoide Reaktion lang-
sam verla¨uft. DSC-Messungen einer Legierung der nominellen Zusammensetzung
Nb24Co76 (s. Abbildung 4.5) zeigen ein schwaches Signal bei 860
◦C, das dieser Reak-
tion zugeordnet werden kann. Daru¨ber hinaus liegt in einer bei 1000 ◦C wa¨rmebehan-
delten Legierung der nominellen Zusammensetzung Nb25Co75 (Nr. 4) die C36-Phase
neben Nb2Co7 vor, wa¨hrend eine bei 800
◦C wa¨rmebehandelten Legierung derselben
Zusammensetzung (Nr. 1) die C15-Phase neben Nb2Co7 entha¨lt. Die Kristallstruk-
tur der hier als Nb2Co7 bezeichneten Phase ist bisher unbekannt, und auch die An-
gaben u¨ber Zusammensetzung und Stabilita¨tsbereich sind nicht eindeutig. Im Zuge
der hier vorgestellten Untersuchungen wurde die Nb-reiche Grenze des Stabilita¨tsbe-
reichs zu 22,6 at.-% Nb bestimmt (WDXS, Nr. 3). Die Kristallstruktur konnte nicht
abschließend verfeinert werden, jedoch konnte aufgrund der Verwandschaft des Pul-
vermusters der Zr2Ni7-Strukturtyp [243] identifiziert werden. Die Untersuchungen
an Nb2Co7 werden in Abschnitt A.3 im Anhang (S. 265) eingehend beschrieben.
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Die kubische Laves-Phase vom C15-Typ weist einen breiten, bezu¨glich der Zu-
sammensetzung NbCo2 stark asymmetrischen Homogenita¨tsbereich auf. Diese Phase
wird im folgenden als C15-Nb1−xCo2+x bezeichnet
23). Sie schmilzt bei der Zusam-
mensetzung NbCo2 kongruent bei 1475
◦C. Die Co-reiche Seite des Homogenita¨tsbe-
reichs bei 1100 ◦C reicht bis zu einer Nb-Konzentration von 26,3 at.-%, so dass zwi-
schen der C36- und der C15-Phase ein sehr schmales Zweiphasengebiet von 0,8 at.-%
liegt. Die Lo¨slichkeit von Nb in der C15-Phase ist deutlich geringer als die von Co, bei
1100 ◦C liegt sie bei 34,2 at.-%. In Abbildung 4.8 ist eine Gefu¨geaufnahme einer bei
1100 ◦C wa¨rmebehandelten Legierung der Zusammensetzung Nb34,5Co65,5 (Nr. 24)
dargestellt. C15-Nb1−xCo2+x steht mit der µ-Phase mit W6Fe7-Struktur im Gleich-
gewicht. Diese geho¨rt ebenso wie die Laves-Phasen zur Gruppe der Frank-Kasper-
Phasen und kristallisiert rhomboedrisch in der Raumgruppe R3¯m. Die Gitterpara-
meter auf der Co-reichen Seite fu¨r die µ-Phase bei 1100 ◦C sind a = 490,5(2) pm
und c = 2622,4(8) pm.
Abbildung 4.8: Gefu¨ge von Nb34,5Co65,5 (Nr. 24) im Hellfeld: Neben der Haupt-
phase mit C15-Struktur liegt µ-NbCo vor.
Betrachtet man den Verlauf der mittleren Atomvolumina24) im Bereich der C15-
Phase bei 1100 ◦C in Abha¨ngigkeit von der Nb-Konzentration (siehe Abb. 4.12),
so unterscheiden sich die Steigungen auf der Co- und der Nb-reichen Seite. Auf
23)Der Defektmechanismus fu¨r die Nb-reiche Seite (x < 0) des Homogenita¨tsbereichs konnte noch
nicht abschließend gekla¨rt werden. An Hand von Messungen der Gitterparameter und der Dichte
schlagen Zhu et al. [190] Nb-Antistrukturatome vor. Die hier gewa¨hlte Schreibweise spiegelt diesen
Vorschlag wider.
24)VAtom = VEZ/3Z, C15: Z = 8. In Abb. 4.12 wird das mittlere Atomvolumen verwendet, um
Vergleichbarkeit der Strukturtypen C36, C15 und C14 zu gewa¨hrleisten.
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der Co-reichen Seite wird der Homogenita¨tsbereich durch Co-Antistrukturatome er-
zeugt [169,170,190]. Laut [190] kann sich die Steigung fu¨r die Co- und die Nb-reiche
Seite unterscheiden. Eine gro¨ßere Steigung auf der Nb-reichen Seite ist dann auf
Nb-Antistrukturatome zuru¨ckzufu¨hren. Da fu¨r die Nb-reiche Seite nur wenige Da-
tenpunkte vorliegen ist jedoch zu bedenken, dass die Steigung auf der Nb-reichen
Seite nur abgescha¨tzt werden kann. Die Steigung auf der Co-reichen Seite genu¨gt in
guter Na¨herung der Vegardschen Regel: Das mittlere Atomvolumen in Abha¨ngig-
keit vom Nb-Stoffmengenanteil x folgt der linearen Beziehung
VAtom/(10
6 pm3) = 5,3(2)x+ 11,24(5) (4.1)
In Abbildung 4.9 und 4.10 sind Gefu¨geaufnahmen ausgewa¨hlter Legierungen
innerhalb des Homogenita¨tsbereichs der C15-Phase gezeigt. Mit steigendem Nb-
Gehalt nimmt die Porosita¨t der im Lichtbogenofen hergestellten und anschließend
bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten Legierungen ab. Bei 33 at.-% Nb werden nur wenige
Lo¨cher beobachtet. Obwohl die Zusammensetzung innerhalb des Homogenita¨tsbe-
reichs der C15-Phase liegt, liegen in der untersuchten Legierung Spuren einer Nb-
reichen Phase (vermutlich der µ-Phase) vor, die mo¨glicherweise infolge der schnellen
Abku¨hlung im Lichtbogenofen gebildet wurde. Der Anteil dieser Nebenphase ist zu
klein um mittels Pulverdiffraktometrie detektiert zu werden. Das Pulverdiffrakto-
gramm der Legierung mit 33 at.-% Nb ist in Abbildung 4.11 gezeigt. Alle Reflexe
ko¨nnen einer Laves-Phase mit C15-Struktur zugeordnet werden (zur Bestimmung
der Gitterparameter wurde Si als interner Standard zugesetzt).
A¨hnlich wie bei C36-Nb1−xCo2+x nehmen die Lo¨slichkeiten von Co und Nb auch
im Falle von C15-Nb1−xCo2+x mit fallender Temperatur ab. Bei 800
◦C liegt der
Homogenita¨tsbereich der C15-Phase zwischen 27,9 und 33,9 at.-% Nb (WDXS).
Bei ho¨heren Nb-Konzentrationen (ca. 36 at.-% Nb) bildet sich eine weitere Laves-
Phase vom C14-Typ in einer peritektischen Reaktion bei 1410 ◦C aus der C15-
Nb1−xCo2+x und der Schmelze gema¨ß C15 + L → C14. Diese Phase wird im fol-
genden als C14-Nb1+xCo2−x bezeichnet. Abbildung 4.13 zeigt DTA-Kurven einer
Legierung mit 36,0 at.-% Nb (as-cast), die C14-Nb1+xCo2−x und die µ-Phase als
Minorita¨tsphase entha¨lt. Unterschiedliche Gitterparameter von C14-Nb1+xCo2−x in
Proben mit 36,0 at.-% Nb (Nr. 32, a = 483,29(5) pm, c = 784,69(8) pm) und 40,0 at.-
% Nb (as-cast, a = 484,7(3) pm, c = 786,2(4) pm) zeigen einen schmalen Homoge-
nita¨tsbereich an. Unterhalb von ca. 1200 ◦C ist C14-Nb1+xCo2−xnicht stabil und
zersetzt sich in einer eutektoiden Reaktion gema¨ß C14 → C15 + µ. Die eutektoide
Reaktion verla¨uft langsam, so dass in der thermischen Analyse kein dieser Reakti-
on zuzuordnendes Signal beobachtet wird. Daru¨ber hinaus finden sich Spuren von
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Abbildung 4.9: Gefu¨ge von (a) Nb28Co72 (Nr. 16), (b) Nb30Co70 (Nr. 18) und (c)
Nb32Co68
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Abbildung 4.10: Gefu¨ge von Nb33Co67 (Nr. 21) im Hellfeld: a) Die Probe ist nahezu
einphasig; b) eine Nebenphase tritt in einem kleinen Bereich der Probe auf.
















C15, a = 677,76(9) pm







Abbildung 4.11: Pulverdiffraktogramm der wa¨rmebehandelten Legierung
Nb33Co67 (Nr. 21): Alle Reflexe der Legierung ko¨nnen einer Verbindung mit C15-
Struktur zugeordnet werden; die Reflexe des internen Si-Standards sind mit einem
Stern gekennzeichnet.
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Abbildung 4.12: Verlauf der mittleren Atomvolumina der Laves-Phasen in
Abha¨ngigkeit vom Nb-Gehalt bei 1100 ◦C (C36 und C15) bzw. 1380 ◦C (C14).
C14-Nb1+xCo2−x auch in Pra¨paraten, die unterhalb von 1200
◦C wa¨rmebehandelt
wurden, insbesondere Probe Nr. 2, die auch nach 30 Tagen Wa¨rmebehandlung bei
800 ◦C nicht im Gleichgewicht ist. Der Anteil der C14-Phase in diesen Proben ist je-
doch geringer als in as-cast- oder oberhalb von 1200 ◦C wa¨rmebehandelten Proben
derselben Zusammensetzung. Daher wird hier die in [162] bestimmte Temperatur
von 1200 ◦C fu¨r die eutektoide Reaktion C14 → C15 + µ u¨bernommen.
Durch Wa¨rmebehandlung einer Probe mit einem nominellen Nb-Gehalt von
36,0 at.-% (Nr. 32) bei 1380 ◦C und nachfolgendes langsames Abku¨hlen im Ofen
konnte C14-Nb1+xCo2−x ro¨ntgenographisch phasenrein erhalten werden. Berechnete
und gemessene Pulverdiffraktogramme sind in Abbildung 4.14 dargestellt. Ausge-
hend von den Atomlageparametern aus der Einkristallstrukturverfeinerung (s. Ab-
schnitt 4.4.1, S. 141) wurden die Atomlage-, Auslenkungs- und Besetzungsparameter
verfeinert. Die Ergebnisse sind im Anhang (Abschnitt A.4, S. 268) zusammengefasst.
Eine metallographische Untersuchung dieser Legierung zeigt kleine Doma¨nen der
µ-Phase an den Korngrenzen der C14-Phase. Die Gefu¨geaufnahme ist in Abbil-
dung 4.15 wiedergegeben. Im optischen Mikroskop sind Ko¨rner der C14-Phase gut
zu erkennen. Eine elektronenmikroskopische Aufnahme zeigt die im BSE-Kontrast
hellere und daher Nb-reichere µ-Phase an den Korngrenzen.
Der Nb-Gehalt (in at.-%) der nahezu einphasigen Legierung wurde mit ver-
schiedenen analytischen Methoden bestimmt: ICP-OES – 36,5(3), EDXS – 36,2(2),




























Abbildung 4.13: DTA-Kurven von Nb36Co64 (as-cast): Fu¨r die beobachteten Si-
gnale sind Peaktemperaturen angegeben. Das schwache Signal bei 1372 ◦C in der
Aufheizkurve kann der eutektischen Reaktion C14 + µ→ L zugeordnet werden, das
Signal bei 1415 ◦C (Onset-Temperatur 1410 ◦C) wird der peritektischen Reaktion
C14 → C15 + L zugeordnet.
WDXS – 37,1(1), Rietveld-Profilverfeinerung – 35,5(5) und Einkristall-Ro¨ntgen-
strukturanalyse – 35,7(4). Die Ergebnisse der EDXS, ICP-OES und der Struktur-
verfeinerungen stimmen innerhalb einer Standardabweichung mit dem nominellen
Nb-Gehalt der Legierung u¨berein. Die Abweichung des WDXS-Messergebnisses von
ca. 1 at.-% wird mo¨glicherweise durch Matrixeffekte hervorgerufen. Fu¨r die WDXS-
Mesungen wurden die Elemente Nb und Co als Standard verwendet. Eine etwas
geringere Abweichung von ca. 0,7 at.-% wurde bereits bei den einphasigen Legierun-
gen mit 28–33 at.-% (C15-Phase) beobachtet.
In einigen Proben mit ≥ 33,3 at.-% Nb (Nr. 2, 22, 23 und 25) tritt eine Nb-reiche
Nebenphase in sehr geringen Anteilen (nahe der Nachweisgrenze der Pulverdiffrak-
tometrie) auf, die mo¨glicherweise im Ti2Ni-Strukturtyp kristallisiert. Diese Phase
wird auch in den Systemen Nb–Cr und Nb–Fe beobachtet. Das Auftreten dieser
Phase wird in Abschnitt 5.4 (S. 189) eingehend diskutiert.
Zum Vergleich mit den hier vorgestellten Ergebnisse der Phasenanalyse ko¨nnen
Untersuchungen an Diffusionspaaren Co/C15-NbCo2 und C15-NbCo2/Nb von Dr. F.
Stein, Dr. M. Palm und J. Konrad (Max-Planck-Institut fu¨r Eisenforschung
GmbH, Du¨sseldorf) herangezogen werden25).
25)Genauere Angaben in Gru¨ner, D. et al., Z. Kristallogr. 221 (2006) 319–333.
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Abbildung 4.14: Gemessene (obs.) und berechnete (calc.) Pulverdiffraktogram-
me von C14-Nb1+xCo2−x (nominelle Zusammensetzung Nb36Co64, Nr. 32). Daten
s. Abschnitt A.4 (S. 268).
Abbildung 4.15: Gefu¨geaufnahme einer bei 1380 ◦C wa¨rmebehandelten Nb36Co64-
Legierung (Nr. 32). Im BSE-Kontrast im Elektronenmikroskop (Einschub) erscheint
die Nebenphase (µ-Phase) heller, ihr Nb-Gehalt ist also ho¨her als der der C14-Phase.
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In einem Diffusionspaar wird die Zusammensetzung der einzelnen Phasen entlang
der Diffusionsrichtung mittels Elektronenstrahl-Mikroanalyse bestimmt. Aus diesem
Konzentrationsprofil ko¨nnen die Homogenita¨tsbereiche der einzelnen Phasen bei der
Temperatur der jeweiligen Wa¨rmebehandlung ermittelt werden.
Tabelle 4.2 entha¨lt Angaben u¨ber die Homogenita¨tsbereiche der in Diffusions-
paaren Co/C15-NbCo2 bei 1020
◦C und 1150 ◦C beobachteten Phasen, wa¨hrend Ta-
belle 4.3 entsprechende Angaben fu¨r Diffusionspaare C15-NbCo2/Nb bei 1280
◦C
und 1350 ◦C entha¨lt.
Tabelle 4.2: Homogenita¨tsbereiche der in Diffusionspaaren Co/C15-NbCo2 beob-
achteten Phasen (n. b.: nicht beobachtet).
Nb-Gehalt in at.-%
Phase
1020 ◦C (72 h) 1150 ◦C (16 h)
Co(Nb) 0–2,1 0–4,3
Nb2Co7 22,6 n. b.
C36 n. b. 24,6–25,3
C15 26,0– ca. 25,8–









Der am Co/NbCo2-Diffusionspaar bei 1150
◦C bestimmte Homogenita¨tsbereich
von C36-Nb1−xCo2+x stimmt gut mit dem in dieser Arbeit an wa¨rmebehandelten
Legierungen bestimmten u¨berein. Im Diffusionspaar ist kein deutlicher Sprung im
Konzentrationsprofil an der Phasengrenze C36/C15 zu erkennen, so dass das Zwei-
phasengebiet ho¨chstens 0,5 at.-% breit ist.
In den Diffusionspaaren NbCo2/Nb bei 1280
◦C und 1350 ◦C werden fu¨r die
Grenzen der Homogenita¨tsbereiche von C15-Nb1−xCo2+x (Nb-reiche Grenze) und
C14-Nb1+xCo2−x (Co-reiche Grenze) mittels Elektronenstrahl-Mikroanalyse ho¨here
Nb-Gehalte bestimmt als diejenigen, die mittels Phasenanalyse wa¨rmebehandelter
Legierungen bestimmt wurden. Die Untersuchungen an den Diffusionspaaren zeigen
jedoch ebenfalls ein schmales Zweiphasengebiet C15/C14 (ca. 1 at.-%). Die Breite
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des Homogenita¨tsbereichs von C14-Nb1+xCo2−x betra¨gt 0,9 at.-% bei 1280
◦C und
1,6 at.-% bei 1350 ◦C.
4.2 C36-Nb1−xCo2+x
4.2.1 Einkristallstrukturanalyse von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265)
Ein xenomorpher, metallisch gla¨nzender Einkristall von C36-Nb1−xCo2+x wurde aus
einem grob gemo¨rserten Pra¨parat der nominellen Zusammensetzung Nb24,0Co76,0
(Nr. 10) isoliert. Entsprechend der Phasenanalyse ist das Pra¨parat bei 1100 ◦C
zweiphasig mit den Bestandteilen C36-Nb1−xCo2+x und Co(Nb). Daher sollte die
C36-Phase den maximalen Gehalt an Co aufweisen. Kristallographische Daten so-
wie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 4.4,
die Atomlageparameter und a¨quivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 4.5 und
die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 4.6 zusammengefasst. Tabelle 4.7
entha¨lt ausgewa¨hlte interatomare Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerung wurden die idealen Atomlagepara-
meter aus Tabelle 2.6 auf Seite 24 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die
B -Lagen mit Co besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlo¨sung
mit Direkten Methoden durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell fu¨hrt.
Die Verfeinerung der Atomlage-, Besetzungs- und Auslenkungsparameter zeigt eine
Mischbesetzung der beiden kristallographisch unabha¨ngigen A-Lagen mit Nb und
u¨berschu¨ssigem Co. Die drei B -Lagen sind vollsta¨ndig mit Co besetzt.
Eine genaue Analyse der Differenz-Fourier-Karten im Bereich der Nb-Lagen zeigt
eine nicht-spha¨rische Elektronendichte, die mit Atom-Splitlagen zu beschreiben ist.
Konturliniendiagramme, die die Nb1- und Nb2-Lage einschließen, sind in Abbil-
dung 4.16 dargestellt. Im Fall der Nb1-Lage auf der Wyckoff-Position 4f kann die
Elektronendichteverteilung als trigonal-pyramidal beschrieben werden. Das Maxi-
mum der Elektronendichte liegt dabei an der Spitze der Pyramiden, es entspricht
einer Wahrscheinlichkeit von 0,84, auf dieser Lage Nb zu finden. Die Elektronendich-
te der basalen Fla¨che mit Maxima an den Ecken (Wyckoff-Position 12k) entspricht
einer Wahrscheinlichkeit von 0,16, dass die Nb1-Lage mit Co besetzt ist, also 0,16/3
fu¨r jede Ecke. Nahe der Nb2-Lage zeigt das Konturliniendiagramm eine hantelfo¨rmi-
ge Verteilung der Elektronendichte, wobei die Achse der Hantel parallel zur c-Achse
der Elementarzelle verla¨uft. Das Maximum der Elektronendichte entspricht einer
Wahrscheinlichkeit von 0,63, auf dieser Lage Nb zu finden, der zweite Wulst ent-
spricht einer Co-Position, die mit einer Wahrscheinlichkeit von 0,37 besetzt ist. Die
Besetzungsfaktoren der Splitpositionen, die im Folgenden als M1 = M1a(Nb) +
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Tabelle 4.4: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265).
Kristallographische Daten
Zusammensetzung Nb0,735Co2,265(4), 24,5(4) at.-% Nb
Z 8




a / pm 474,14(4)
c / pm 1545,8(1)
Volumen / nm3 0,30096(4)
Dichte / g·cm−3 8,9
Kristallgro¨ße / µm3 41 × 57 × 64
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku AFC7, Mercury CCD
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ψ, ω
Braggwinkelbereich 2θ 5,28◦–65,54◦
Indexbereiche −6 ≤ h ≤ 6, −6 ≤ k ≤ 6, −11 ≤ l ≤ 21
Absorptionskorrektur numerisch
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 29,49




Beobachtete Reflexe mit I > 2σ(I) 218
Verfeinerung
Methode full-matrix-block least-squares gegen F 2
Parameter 24
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,036 / 0,082
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,037 / 0,083
Goodness-of-fit von F 2 1,257
Extinktionskoeffizient k (Sheldrick) 0,0058(9)
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −1,87 / 1,47
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Tabelle 4.5: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von C36-
Nb1−xCo2+x (x = 0,265).
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
Co1 6h 0,1634(1) 2x 1/4 80(2) 1
Co2 6g 1/2 0 0 88(2) 1
Co3 4f 1/3 2/3 0,12576(8) 91(3) 1
Nb(M1a) 4f 1/3 2/3 0,6551(2) 112(4) 0,842(1)
Co(M1b) 12k 0,311(2) 1− x 0,652(2) Ueq(M1a) 0,053(4)
Nb(M2a) 4e 0 0 0,0927(2) 130(7)a 0,630(1)
Co(M2b) 4e 0 0 0,0852(4) 83(14)a 0,370
aIn isotroper Na¨herung verfeinert.
Tabelle 4.6: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C36-Nb1−xCo2+x (x
= 0,265).
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Co1 90(3) 72(5) 72(4) 0 0 U22/2
Co2 100(4) 78(5) 80(4) 6(4) 3(2) U22/2
Co3 105(4) U11 64(6) 0 0 U22/2
M1a, M1b 118(5) U11 99(5) 0 0 U22/2
M2a, M2b isotrop verfeinert
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Tabelle 4.7: Interatomare Absta¨nde (d < 320 pm, in pm) in C36-Nb1−xCo2+x (x
= 0,265).
Co1 – 2 Co1 232,4(2) M1b – 2 Co1 268(2)
2 Co1 241,7(2) 2 Co1 282(1)
2 Co3 237,4(1) 2 Co1 295(2)
M1a 278,8(1) 2 Co2 268(2)
4{
M1b 268(2)/282(1)/295(2) 1 Co2 282(2)
M2a 277,8(2) 2 Co3 268(1)
2{
M2b 288,0(6) 1 Co3 295(2)
M1a 299(2)
Co2 – 4 Co2 237,07(2)
1{
M1b 303(5)/304(5)











M2a – 3 Co1 277,8(2)
Co3 – 3 Co1 237,4(1) 6 Co2 277,0(1)
3 Co2 237,8(1) 3 Co3 278,48(5)










M1a – 6 Co1 278,8(1) M2b – 3 Co1 288,0(6)
3 Co2 276,0(2) 6 Co2 271,2(3)
3 Co3 277,47(5) 3 Co3 280,9(1)










d < 230 pm: d(M1a–M1b) = 19,3 pm, d(M2a–M2b) = 11,6 pm
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Abbildung 4.16: C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265): Differenz-Fourier-Karten in der
Na¨he der M1- und M2-Lage. Die berechneten Bereiche sind als gestrichelt umrandete
Fla¨che im jeweiligen Koordinationspolyeder gezeigt.
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M1b(Co) und M2 = M2a(Nb) + M2b(Co) bezeichnet werden, wurden dabei auf je
vier M1- und M2-Atome pro Elementarzelle fixiert. Die Auslenkungsparameter von
M1a und M1b wurden gleichgesetzt, wa¨hrend die von M2a und M2b unabha¨ngig in
isotroper Na¨herung verfeinert wurden.
Im Vergleich zur idealen Kristallstruktur weist die Kristallstruktur von C36-
Nb1−xCo2+x (x = 0,265) einige Abweichungen auf. Dies sind Verzerrungen der Nb-
und Co-Teilstrukturen sowie Verzerrungen aufgrund der Antistruktur-Co-Atome.
Zuna¨chst werden die Verzerrungen der Co-Teilstruktur analysiert. Zwei strukturelle
Parameter tragen zur Verzerrung der Co-Teilstruktur bei, na¨mlich Abweichungen des
c/a-Verha¨ltnisses und der fraktionellen Atomkoordinaten von ihren idealen Werten.
Wa¨hrend das c/a-Verha¨ltnis in C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) mit 3,266 nahe am
idealen Wert von 4
√
2/3 liegt und nur gering zur Verzerrung beitra¨gt, sind die
Beitra¨ge auf Grund von Abweichungen der fraktionellen Koordinaten (δx(Co1) =
0,0033(1) und δz(Co3) = 0,00076(8)) gro¨ßer. Ein Ausschnitt der Co-Teilstruktur ist
im mittleren Teil von Abbildung 4.17 dargestellt. Die kubisch ({b α c} und {c α
b}) und hexagonal ({c β c} und {b γ b}) u¨berkappten Kagome´-Netze befinden sich
auf der linken bzw. rechten Seite der Abbildung.
Abbildung 4.17: Schichtpakete in der Co-Teilstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x
= 0,265). Auf der linken Seite sind eckenverknu¨pfte Tetraeder in c-Schichtpaketen,
auf der rechten Seite zu trigonalen Bipyramiden fla¨chenverknu¨pfte Tetraeder in h-
Schichtpaketen dargestellt. Der mittlere Teil zeigt die Verknu¨pfung dieser Schicht-
pakete u¨ber gemeinsame Co3-Atome (La¨ngenangaben in pm).
Die Co–Co-Absta¨nde im c-Schichtpaket liegen bei 237,1 pm (Co2–Co2) sowie
237,8 pm (Co1–Co3). Die Tetraeder sind also nur leicht verzerrt, und die Absta¨nde
liegen nahe an dem fu¨r die unverzerrte Kristallstruktur zu erwartenden Wert von
236,9 pm. Dieser errechnet sich aus dem Volumen der Elementarzelle von C36-
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Abbildung 4.18: Ein Ausschnitt der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x =
0,265) zeigt die Umgebung benachbarter Nb-Atome auf den Lagen M1 und M2.
Zwischen zwei M1-Lagen liegt ein Sechseck des verzerrten Kagome´-Netzes (Co1),
wa¨hrend zwischen zwei M2-Lagen das unverzerrte Kagome´-Netz (Co2) liegt. Die
Verbindungslinie M1–M2 durchsto¨ßt ein Sechseck mit der Eckenabfolge Co1–Co1–
Co3–Co2–Co2–Co3 (hellgrau hervorgehoben).
im h-Schichtpaket {c β c} liegen bei 232,4 pm und 241,7 pm fu¨r Co(β)–Co(β) und
237,4 pm fu¨r Co(β)–Co(c). Die Verzerrung der Co-Teilstruktur wird daher im we-
sentlichen von der Verzerrung der Kagome´-Netze β und γ verursacht. Sie kann als
Ausdehnung der basalen Kanten der trigonalen Bipyramiden bei gleichzeitiger Stau-
chung der Kanten nicht u¨berkappter Dreiecke aufgefasst werden (in Abb. 4.17 durch
Pfeile angedeutet, s. auch Abbildung 2.21, S. 29). Ursachen dieser Verzerrung werden
an Hand von Bandstrukturrechnungen weiter unten diskutiert.
La¨sst man die Substitution von Nb durch Co zuna¨chst außer acht und betrachtet
allein die Nb-Lagen M1a und M1b, so zeigen diese bereits Verschiebungen gegenu¨ber
den idealen Atompositionen. Die Nb-Teilstruktur ist ein dreidimensionales Netz aus
formal vierbindigen Atomen. Die Topologie entspricht dabei der, die in den Kris-
tallstrukturen von 4H-ZnS oder Carborund-III (SiC) beobachtet wird. Die Verbin-
dungslinien zwischen zwei benachbarten Nb-Atomen durchstoßen die Sechsecke der
Kagome´-Netze. Zwischen zwei M1-Lagen liegt das verzerrte Kagome´-Netz aus Co1-
Atomen (β oder γ), wa¨hrend zwischen zwei M2-Lagen das unverzerrte Kagome´-Netz
aus Co2-Atomen α liegt. Zwischen einer M1- und einer M2-Lage schließlich liegt ein
Sechseck, das die Eckenabfolge Co1–Co1–Co3–Co2–Co2–Co3 hat. Die Umgebung
der unterschiedlichen Nb–Nb-Kontakte ist in Abbildung 4.18 in einem Ausschnitt
der Kristallstruktur dargestellt.
Der erwartete Nb–Nb-Abstand fu¨r ein unverzerrtes Netz ist 290,2 pm. Da beide
Nb-Lagen die fraktionelle Koordinate z als freien Parameter besitzen, findet man in
einem verzerrten Nb-Netz drei unterschiedliche Nb–Nb-Absta¨nde: d(M1a–M1a) =
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293,5 pm, d(M1a–M2a) = 290,2 pm und d(M2a–M2a) = 286,5 pm. Dies entspricht
einer Dehnung von d(M1a–M1a) um 3,3 pm und einer Stauchung von d(M2a–M2a)
um 3,7 pm, jeweils bezogen auf den Nb–Nb Abstand in der idealen Struktur.
Nachdem eine verzerrte, aber von Punktdefekten freie Nb-Teilstruktur analysiert
wurde, werden im Folgenden die durch Co-Antistrukturatome hervorgerufenen Ef-
fekte diskutiert. Diese besetzen die als M1b und M2b bezeichneten Positionen, die
andere fraktionelle Koordinaten als die entsprechenden Nb-Positionen M1a und M2a
haben. Im Falle von M1b erho¨ht sich zudem die Za¨hligkeit der Wyckoff-Position von
4 auf 12, wobei Co-Antistrukturatome statistisch die symmetriea¨quivalenten Pla¨tze
besetzen. Das u¨berschu¨ssige Co substituiert Nb dabei nicht auf beiden Lagen in
gleichem Maße, sondern reichert sich auf der M2-Lage an. Dort findet man etwa
doppelt so viel Co wie auf der M1-Lage. Die Substitution von Nb durch kleinere
Co-Atome fu¨hrt lokal zu Verzerrungen, die sich in der Verschiebung der Co-Atome
auf die Lagen M1b und M2b a¨ußern.
Die M2b-Position ist gegenu¨ber der M2a-Position um 11,6 pm in Richtung der
benachbarten M2-Lage verschoben, was zu einem M2b–M2b-Abstand von 263 pm
fu¨hrt. Der ku¨rzeste Abstand zwischen einem Co-Antistrukturatom auf M2b und ei-
nem Co-Atom im B -Untergitter betra¨gt 271,2 pm. Der Abstand zwischen einem Co-
Atom auf M2b und einem Nb-Atom auf M2a im benachbarten Friauf-Polyeder liegt
mit 274,9 pm nahe an den Nb–Co-Absta¨nden zwischen den A- und B -Untergittern,
die zwischen 276,0 pm und 278,1 pm liegen. Die Absta¨nde zu den Nb-Atomen auf
M1a verla¨ngern sich entsprechend der Richtung der Verschiebung von M2b. Im Fall
der M1b-Position ist die Situation aufgrund der A¨nderung der Za¨hligkeit und der
Wyckoff-Position, die mit einem Abbau der lokalen Symmetrie einhergeht, kompli-
zierter. Die Verschiebung der M1b-Lage gegenu¨ber M1a erfolgt in Richtung eines
von drei benachbarten Friauf-Polyedern um M2. Die Absta¨nde zwischen zwei be-
nachbarten Antistrukturatomen sind d(M1b–M1b) = 303 pm und d(M1b–M2b) =
275 pm, wa¨hrend die na¨chsten Nb-Atome auf M1a und M2a 299 pm bzw. 271 pm
entfernt sind. Die Absta¨nde zwischen einem Co-Atom auf M1b und dem aus je zwei
Co1-, Co2- und Co3-Atomen aufgebauten Sechseck sind gleich, sie liegen bei 268 pm.
Die durch die Verschiebung der Co-Antistrukturatome auf M1b und M2b erzeugten
interatomaren Absta¨nde mit d < 280 pm sind in Abbildung 4.19 in Ausschnitten der
Kristallstruktur hervorgehoben.
In beiden Fa¨llen erfolgt die Verschiebung der Co-Position relativ zur Nb-Position
in Richtung eines Sechsecks aus Co-Atomen im B -Netz und damit in Richtung eines
benachbarten Friauf-Polyeders. Die Richtungen dieser Verschiebungen sind dabei
dieselben, die auch in der verzerrten Nb-Teilstruktur beobachtet werden, allerdings
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Abbildung 4.19: Umgebung von Co-Antistrukturatomen auf (a) M1b und (b) M2b
in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265). Durch die Verschiebung der
Co-Atome auf die Lagen M1b und M2b erzeugte interatomare Absta¨nde < 280 pm
sind mit starken Linien eingezeichnet.
kommt es durch die Optimierung der Co–Co- und Nb–Co-Absta¨nde sowie die Aus-
lenkung von Co auf M1b von der dreiza¨hligen Achse zu einer deutlich ausgepra¨gteren
Verzerrung. In Abbildung 4.20 sind als Extremfa¨lle die M1/M2-Teilstrukturen ge-
genu¨bergestellt, in denen entweder alle M1a/M2a-Lagen mit Nb oder alle M1b/M2b-
Lagen mit Co besetzt sind.
Diese beiden Extremfa¨lle zeigen die strukturellen Unterschiede zwischen den Be-
setzungen der M1/M2-Positionen mit Nb oder Co. Aufgrund der statistischen Misch-
besetzung und der Anreicherung von Co auf der M2-Lage wird die Realstruktur sehr
kompliziert. Eine Vielzahl von unterschiedlichen Koordinationspolyedern um ein Nb-
oder Co-Atom auf M1 oder M2 ist zu erwarten.
In Abblidung 4.21 sind mo¨gliche fu¨nfatomige M1(M1M23)- und M2(M13M2)-
Einheiten dargestellt. Die Wahrscheinlichkeit unter der Annahme, dass die Misch-
besetzung unkorreliert (statistisch) erfolgt ist fu¨r jede einzelne Einheit angegeben,
wobei die Aufspaltung der M1b-Lage nicht beru¨cksichtigt wurde und symmetriea¨qui-
valente Einheiten nur einmal gezeigt sind. Zur Berechnung der Wahrscheinlichkei-
ten wurden jedoch alle mo¨glichen Einheiten beru¨cksichtigt. Die Wahrscheinlichkeit,
eine einzelne Einheit in der Kristallstruktur zu finden ist das Produkt der Wahr-
scheinlichkeiten, ein Nb- oder Co-atom auf je einem der fu¨nf Pla¨tze zu finden. Diese
Wahrscheinlichkeiten entsprechen den Besetzungsfaktoren (s.o.f., s. Tab. 4.5, S. 98)
der entsprechenden Positionen. Beispielsweise ergibt sich die Wahrscheinlichkeit,
die in Abblidung 4.21.a oben links gezeigte Einheit zu beobachten, zu s.o.f.(M1a)2×
s.o.f.(M2a)3. Die Summe der Wahrscheinlichkeiten ist fu¨r jeden Satz von Einheiten
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Abbildung 4.20: Nb-Teilstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265). a) M1a und
M2a mit Nb besetzt; b) M1b und M2b mit Co besetzt; c) Blick la¨ngs c auf die
M1a/b-Splitlage (La¨ngenangaben im pm).
(M1 oder M2 im Zentrum) auf eins normiert.
Die Wahrscheinlichkeiten pi na¨chster interatomarer Absta¨nde sind in Tabelle 4.8
angegeben. Der Wert pi gibt an, mit welcher Wahrschrscheinlichkeit ein beliebiger
Abstand innerhalb der A-Teilstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) vom Typ i
ist. Die pi werden durch Multiplikation der Besetzungsfaktoren der beiden beteiligten
Lagen erhalten, wobei diesmal die Aufspaltung von M1b beru¨cksichtigt wird. Die
Ha¨ufigkeiten sind auf die Anzahl von M1–M1- (2×), M1–M2- (12×) und M2–M2-
Kontakte (2×) in einer Elementarzelle normiert. Zusa¨tzlich ist fu¨r jeden Abstand
eine Wahrscheinlichkeit pM−M (M = M1 + M2) angegeben, die auf die Gesamtzahl
von A–A-Kontakten normiert ist.
Die Triebkraft fu¨r die Verschiebung der Co-Antistrukturatome aus dem Zen-
trum des jeweiligen Koordinationspolyeders muss die Ausbildung kurzer interato-
marer Absta¨nde und damit sta¨rkerer Bindungen sein. Wie oben erwa¨hnt treten
insbesondere Nb–Co-Absta¨nde mit d ≈ 275 pm auf, die mit denjenigen zwischen der
Nb- und der Co-Teilstruktur vergleichbar sind. Die Absta¨nde zu den drei u¨brigen
Nachbarn eines Co-Antistrukturatoms in der A-Teilstruktur werden jedoch gedehnt.
Summiert man die entsprechenden Wahrscheinlichkeiten aus Tabelle 4.8, so ergibt
sich die Wahrscheinlichkeit fu¨r einen kurzen Nb–Co-Abstand zu 0,08. Demgegenu¨ber
betra¨gt die Wahrscheinlichkeit fu¨r einen langen (¿ 295 pm) Nb–Co-Abstand 0,32,
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Abbildung 4.21: Mo¨gliche Dekoration von (a) M1–M1M23- und (b) M2–M13M2-
Einheiten in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) mit Nb-Atomen
und Co-Antistrukturatomen und deren Wahrscheinlichkeiten (auf zwei Stellen ge-
rundet). Weiß: M1, grau: M2, große Kreise: Nb, kleine Kreise: Co. Weitere Erla¨ute-
rungen: s. Text.
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Tabelle 4.8: Wahrscheinlichkeiten p der na¨chsten interatomaren Absta¨nde in der
A-Teilstruktur, bezogen auf die Anzahl der M1–M1-, M2–M2-, M1–M2- bzw. M–M-
Absta¨nde.
Typ pM1−M1 pM−M Abstand / pm
M1a–M1a Nb–Nb 0,71 0,08875 293,5
M1a–M1b Nb–Co 0,27 0,03375 299
M1b–M1b Co–Co 0,007 0,00083 303
0,013 0,00167 304
Σ = 1 Σ = 0,125
pM2−M2
M2a–M2a Nb–Nb 0,40 0,0500 286,5
M2a–M2b Nb–Co 0,46 0,0575 274,9
M2b–M2b Co–Co 0,14 0,0175 263
Σ = 1 Σ = 0,125
pM1−M2
M1a–M2a Nb–Nb 0,53 0,3975 290,2
M1a–M2b Nb–Co 0,31 0,2325 294,3
M1b–M2a Co–Nb 0,03 0,0225 271
0,07 0,0525 298
M1b–M2b Co–Co 0,02 0,0150 275
0,04 0,0300 302
Σ = 1 Σ = 0,75
jedoch ist anzunehmen, das die Optimierung weniger Nb–Co-Absta¨nde energetisch
vorteilhaft ist. Die Ausbildung kurzer Co–Co-Absta¨nde innerhalb der A-Teilstruktur
sollte eine untergeordnete Rolle spielen, da erstens die Wahrscheinlichkeiten klein
sind (0,03 fu¨r d ≤ 275 pm), zweitens auch die ku¨rzesten Absta¨nde immer noch ca.
20 pm gro¨ßer sind als die ku¨rzesten interatomaren Absta¨nde in der Co-Teilstruktur.
4.2.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen
Fu¨r elektronenmikroskopische Untersuchungen wurde ein zweiphasige Legierung der
Zusammensetzung Nb25,5Co74,5 (Nr. 13) ausgewa¨hlt. Diese entha¨lt nach Wa¨rmebe-
handlung bei 1100 ◦C Nb-reiches C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241) und Co-reiches C15-
Nb1−xCo2+x (x = 0,211).
Feinbereichsbeugungsbilder von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241) sind in Abbil-
dung 4.22 dargestellt. Diffuse Streifen entlang c∗ (Abb. 4.22.b) weisen auf Sta-
pelfehlordnung hin. Eine entsprechende HREM-Aufnahme mit Einstrahlrichtung
[100] (Abbildung 4.23) zeigt die charakteristischen Stapelfolgen AB’A’C (C36)
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und ABC (C15). Schichtpakete mit C15-Struktur sind auf atomarer Ebene mit der
C36-Struktur verwachsen.
CBED-Diagramme mit Einstrahlrichtung [001] sind in Abbildung 4.24 darge-
stellt. Die ZOLZ-Reflexe zeigen die Symmetrie der projizierten Struktur la¨ngs c.
Die beiden Spiegelebenen verlaufen parallel zu a∗ und b∗, d. h. im Realraum sind
die Spiegelebenen um 30◦ gegenu¨ber den Kanten der Elementarzelle verdreht und
die planare Gruppe der Projektion ist p3m1. Sowohl ZOLZ- als auch HOLZ-Reflexe
zeigen die Symmetrie 3m und weisen damit auf eine Symmetriereduktion von he-
xagonal nach trigonal hin. Die in Abbildung 4.25 (a) und (b) dargestellten CBED-
Diagramme mit den Einstrahlrichtungen [100] und [210] zeigen die Symmetrie 2mm,
d. h. Spiegelebenen senkrecht und parallel zu c∗. Diese Beobachtungen sind nicht mit
der Punktgruppe 6/mmm der C36-Struktur vereinbar. Ein CBED-Diagramm mit
Einstrahlrichtung [100], das nur ZOLZ-Reflexe entha¨lt, ist in Abbildung 4.25.c dar-
gestellt. In U¨bereinstimmung mit der Raugruppe des C36-Typs, P63/mmc, sind in
den Reflexen 00l, l ungerade, GM-Linien zu erkennen. Die CBED-Diagramme mit
Einstrahlrichtung [001], [100] und [210] von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241) sind also
inkonsistent. Dies kann wie folgt erkla¨rt werden.
Auf Grund von Stapelfehlern entha¨lt die untersuchte Probe Doma¨nen, deren Sta-
pelfolge von der des C36-Typs abweicht. Die C36-Struktur hat eine 63-Schrauben-
achse in (0, 0, 0). Befindet sich eine Doma¨ne auf der Ho¨he z, die um [−1/3, 1/3, 0]
verschoben ist, so u¨berlagern sich die beiden 63-Schraubenachsen dieser Doma¨nen
und erzeugen eine Inversionsachse 6¯ = 3/m. Dies ist in Abbildung 4.26 an Hand zwei-
er Diagramme mit den Symmetrieelementen der Raumgruppe P63/mmc gezeigt.
Das untere Diagramm ist gegenu¨ber dem oberen um [−1/3, 1/3] verschoben, was
zu einer Symmetriereduktion der gemittelten Struktur von P63/mmc nach P 6¯m2
fu¨hrt. Die Symmetrie der speziellen Projektion von P 6¯m2 entlang [001] ist die der
planaren Gruppe p3m1. Werden du¨nne, in Einstrahlrichtung gestapelte Schichten
durchstrahlt, so erzeugen Stapelfehler die beobachtete Symmetriereduktion im Beu-
gungsbild mit der Einstrahlrichtung [001]. Die Beugungsbilder mit den Einstrahl-
richtungen [100] und [210] werden von den Stapelfehlern nicht beeinflusst.
Es gibt keine Hinweise auf eine langreichweitige Ordnung der Doma¨nen in Form
einer Stapelvariante mit großer Translationsperiode la¨ngs der Stapelrichtung. Inner-
halb des FOLZ-Rings des [001]-CBED-Diagramms treten keine zusa¨tzlichen (U¨ber-
struktur-) Reflexe auf.
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Abbildung 4.22: Feinbereichsbeugungsbilder von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241) mit
den Einstrahlrichtungen (a) [001] und (b) [100]; diffuse Streuung entlang [001] wird
im Beugungsbild (b) beobachtet.
Abbildung 4.23: [100]-HREM-Aufnahme von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241): Die
Stapelfolgen AB’A’C (C36) und ABC (C15) sowie die Abfolge von Schichtpaketen
mit C15- und C36-Struktur sind angegeben.
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Abbildung 4.24: CBED-Diagramm von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241), Einstrahl-
richtung [001]: (a) ZOLZ CBED-Diagramm mit der Symmetrie 3m; (b) HOLZ
CBED-Diagramm mit der Symmetrie 3m. Die drei Spiegelebenen stehen senkrecht
















Abbildung 4.25: CBED-Diagramme von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241): (a) [100] HOLZ CBED-Diagramm, Gesamtsymmetrie 2mm;
(b) [210] HOLZ CBED-Diagramm, Gesamtsymmetrie 2mm; (c) [100] ZOLZ CBED-Diagramm. GM-Linien sind in Reflexen 00l, l
ungerade, sichtbar (weiße Pfeile).
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Abbildung 4.26: (a) Zwei Diagramme mit Symmetrieelementen der Raumgruppe
P63/mmc. Das untere Diagramm ist um [−1/3, 1/3] gegenu¨ber dem oberen verscho-
ben; (b) die U¨berlagerung der Symmetrieelemente fu¨hrt zur Raumgruppe P 6¯m2; (c)
die Symmetrie der Projektion von P 6¯m2 entlang [001] ist die der planaren Gruppe
p3m1.
4.2.3 Physikalische Eigenschaften
Magnetische Eigenschaften Die Magnetisierung wurde an wa¨rmebehandelten
Legierungen der nominellen Zusammensetzung Nb25Co75 (C36-Nb1−xCo2+x mit x =
0,25, Nr. 11) und Nb25,2Co74,8 (x = 0,244, Nr. 12) bei verschiedenen Feldsta¨rken H
temperaturabha¨ngig gemessen.
Die Probe der Zusammensetzung Nb25,2Co74,8 zeigt keinerlei Feldabha¨ngigkeit
der magnetischen Suszeptibilita¨t und ist daher weder ferromagnetisch, noch entha¨lt
sie ferromagnetische Verunreinigungen. Bei tiefen Temperaturen liefern paramagne-
tische Momente einen Curie-artigen Beitrag. Die magnetische Suszeptibilita¨t von
C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,244) kann oberhalb von 150K gut durch C/T + χ0 mit
C = 0,0032 emug−1 K und χ0 = 6,7 · 10−6 emug−1 beschrieben werden. Der Pauli-
paramagnetische Beitrag der Leitungselektronen kann nach Abzug der kleinen dia-
magnetischen Kernbeitra¨ge26) (χP = χ0 − χdia mit χdia = −4,4 · 10−5 emumol−1) zu
χP = 1,31 · 10−3 emumol−1 (M = 202,5 gmol−1) abgescha¨tzt werden.
Die magnetische Suszeptibilita¨t der Probe Nb25Co75 ist im gesamten untersuch-
ten Temperaturintervall feldabha¨ngig. Dies ist auf Spuren der stark ferromagne-
tischen Verunreinigung Co(Nb) zuru¨ckzufu¨hren, die auch mit metallographischen
Methoden nachgewiesen wurde. Durch Extrapolation von χ fu¨r 1/H → 0 kann ei-
26)Werte sind in [211] tabelliert.
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ne korrigierte Kurve fu¨r C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) erhalten werden. Diese liegt
nahezu auf der Kurve von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,244).
Die jeweils bei 3,5T und 7T gemessenen magnetischen Suszeptibilita¨ten von
C36-Nb1−xCo2+x mit x = 0,25 (nominelle Zusammensetzung Nb25Co75, Nr. 11) und
























Abbildung 4.27: Magnetische Suszeptibilita¨ten M(T )/H von C36-Nb1−xCo2+x
mit x = 0,25 (nominelle Zusammensetzung Nb25Co75, Nr. 11) und x =
0,244 (Nb25,2Co74,8, Nr. 12); die Proben zeigen Curie-a¨hnliches Verhalten (Pa-
ramagnetismus) bei tiefen Temperaturen sowie temperaturunabha¨ngigen Pauli-
Paramagnetismus der Leitungselektronen; die Feldabha¨ngigkeit der magnetischen
Suszeptibilita¨t der Probe Nb25Co75 ist auf Spuren der ferromagnetischen Verunrei-
nigung Co(Nb) zuru¨ckzufu¨hren.
Elektrischer Widerstand Der spezifische elektrische Widerstand wurde an der
Probe der Zusammensetzung Nb25Co75 gemessen, um den Einfluss der Substitution
von Nb durch Co zu untersuchen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.28 graphisch
dargestellt.
Der temperaturabha¨ngige Teil des spezifischen elektrischen Widerstandes von
C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25), ρ(293K) − ρ0, betra¨gt nur 17µΩcm, wa¨hrend der
Restwiderstand mit 142µΩcm sehr groß ist und die strukturelle Fehlordnung in
C36-Nb1−xCo2+x besta¨tigt. Die Temperaturabha¨ngigkeit des Widerstandes von C36-
Nb1−xCo2+x im Bereich von 5K bis 150K folgt nahezu einer linearen Beziehung,


















Abbildung 4.28: Spezifischer elektrischer Widerstand von C36-Nb1−xCo2+x (x =
0,25, nominelle Zusammensetzung Nb25Co75).
wa¨hrend in einfachen Metallen fu¨r T ≤ 20K Potenzgesetze der Form ρ(T ) ∼ T α mit
α > 1 gefunden werden [244]. Der elektrische Widerstand von C15-NbCo2 weist einen
a¨hnlichen temperaturabha¨ngigen Beitrag auf (13,3µΩcm), aber der Restwiderstand
ist mit 4,3µΩcm sehr viel geringer (s. Abschnitt 4.3.3, S. 131 fu¨r einen Vergleich
der relativen Widersta¨nde ρ(T )/ρ(293K)).
4.2.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Die experimentellen Untersuchungen haben gezeigt, dass eine Laves-Phase mit C36-
Struktur im System Nb–Co nahe der Zusammensetzung NbCo3 und nur bei hohen
Temperaturen stabil ist. Strukturelle Verzerrungen der A- und B -Teilstrukturen
sowie die partielle Substitution von Nb durch Co sind wesentliche Aspekte der Kris-
tallstruktur. Folgende Fragestellungen sollen mit Hilfe quantenmechanischer Rech-
nungen untersucht werden:
1. Was sind die Ursachen fu¨r die strukturellen Verzerrungen?
2. Warum verteilen sich Co-Atome ungleichma¨ßig auf die beiden Nb-Lagen?
3. Was bestimmt die Phasenstabilita¨t der C36-Struktur?
In diesem Abschnitt wird die elektronische Struktur im Hinblick auf diese Fragen
analysiert. Da der Stabilita¨tsbereich der Laves-Phase mit C36-Struktur im System
4.2 C36-Nb1−xCo2+x 115
Nb–Co deutlich von der Zusammensetzung NbCo2 abweicht, wird an dieser Stelle
nicht die Bandstruktur von hypothetischem C36-NbCo2 diskutiert. Die elektronische
Zustandsdichte von C36-NbCo2 wird jedoch in Abschnitt 4.5 (S. 161) zum Vergleich
mit C14- und C15-NbCo2 diskutiert.
Verzerrungen in der Kristallstruktur von C36-NbCo2 Die Abweichungen
der Atomkoordinaten von den idealen Werten ko¨nnen sowohl der C36-Struktur
inha¨rent sein als auch durch Abweichungen von der Sto¨chiometrie verursacht werden.
In diesem Abschnitt werden inha¨rente Verzerrungen anhand von FPLO-Rechnungen
an hypothetischem sto¨chiometrischen NbCo2 mit C36-Struktur analysiert.
In C36-NbCo2 gibt es vier fraktionelle Koordinaten, die nicht durch die Symme-
trie festgelegt sind: x(Co1), z(Co3), z(Nb1) und z(Nb2). Diese freien Koordinaten
wurden optimiert, indem die Gesamtenergie der Verbindung minimiert wurde. Dabei
wurde das Volumen der Elementarzelle von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) verwendet,
allerdings mit dem idealen c/a-Verha¨ltnis. Das c/a-Verha¨ltnis von C36-Nb1−xCo2+x
(x = 0,265) weicht nur wenig vom idealen Wert ab, so dass auf die Optimierung
dieses zusa¨tzlichen Parameters verzichtet wurde. Als Startkoordinaten der Atome
wurden die idealen Werte aus Tabelle 2.6 (S. 24) verwendet. Die Gesamtenergie der
optimierten Struktur ist um 0,29meV/Atom (84 J/mol NbCo2) geringer als die der
idealen Struktur. Die Abweichungen der interatomaren Absta¨nde in der optimierten
Struktur von denen in der idealen Struktur sind den Verzerrungen in der Kristall-
struktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) bis auf zwei Ausnahmen sehr a¨hnlich. Die
in diesem Abschnitt diskutierten interatomaren Absta¨nde sind in Tabelle 4.9 fu¨r die
ideale und optimierte Kristallstruktur von C36-NbCo2 und die Kristallstruktur von
C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) gegenu¨bergestellt.
Die Co–Co- und Nb–Nb-Absta¨nde in der idealen Struktur liegen bei 236,9 pm
und 290,2 pm. Im Kagome´-Netz der Co1-Atome (β und γ) ist der Abstand zwischen
zwei Co1-Atomen in einem u¨berkappten Dreieck Bc11 gegenu¨ber dem idealen Wert
verla¨ngert, wa¨hrend die Kantenla¨nge eines nicht u¨berkappten Dreiecks Bu11 kleiner
ist. In der optimierten Struktur sind diese Absta¨nde Bu11 = 235,7 pm und B
c
11 =
238,1 pm. Die Richtung dieser Verschiebungen entrspricht der in der Kristallstruk-
tur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265), hier sind die Betra¨ge der Verschiebungen
allerdings gro¨ßer (232,4 pm und 241,7 pm).
In der optimierten Struktur vergro¨ßert sich der Abstand B23 auf 237,4 pm, wobei
die Richtung der Verzerrung mit der in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x
= 0,265) u¨bereinstimmt. Die Vera¨nderung von B13 ist eine der beiden Ausnahmen:
Wa¨hrend der Abstand in der optimierten Struktur leicht abnimmt, ist der Abstand
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Tabelle 4.9: Interatomare Absta¨nde (in pm) in den idealen und optimierten Kris-
tallstrukturen von C36-NbCo2 und C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265).
C36-NbCo2 C36-NbCo2 C36-Nb1−xCo2+x
Abstand Symbol
(ideal)a (optimiert)a (x = 0,265)b
Co1–Co1 Bu11 236,9 235,7 232,4
Bc11 236,9 238,1 241,7
Co2–Co2 B22 236,9 236,9 237,1
Co1–Co3 B13 236,9 236,8 237,4
Co2–Co3 B23 236,9 237,4 237,8
Nb1–Nb1 A11 290,2 290,5 293,5
Nb1–Nb2 A12 290,2 290,5 290,2
Nb2–Nb2 A22 290,2 287,7 286,5
aa = 473,86pm, c = 1547,64pm, c/a = 3,2660 ≈ 2 ·
√
8/3.
ba = 474,14pm, c = 1545,84pm, c/a = 3,2603.
in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) etwas la¨nger als der ideale
Wert B. An dieser Stelle sei nochmals angemerkt, dass die Struktur bei konstantem
c/a-Verha¨ltnis optimiert wurde.
In der A-Teilstruktur zeigen die Abweichungen der Absta¨nde Nb1–Nb1 (A11) und
Nb2–Nb2 (A22) sowohl in der optimierten Struktur als auch in der Kristallstruktur
von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) die gleiche Tendenz: A11 wird gro¨ßer (290,5 pm und
293,5 pm), wa¨hrend A22 kleiner wird (287,7 pm und 286,5 pm). Von den in Klammern
angegebenen Absta¨nden bezieht sich der erste auf die optimierte Struktur, der zweite
auf die Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265). Wie im Fall der Kagome´-
Netze ist der Betrag der Abweichungen in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x
(x = 0,265) gro¨ßer. Der Abstand A12 stellt die zweite Ausnahme dar, er nimmt
in der optimierten Struktur zu (290,5 pm), wa¨hrend er in der Kristallstruktur von
C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) den idealen Wert annimmt.
Die Optimierung der Kristallstruktur zeigt, dass die deutlichsten Verzerrungen,
die in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) beobachtet werden,
bereits in einer hypothetischen sto¨chiometrischen Verbindung auftreten. Jedoch ist
anzumerken, dass Substitutionsfehlordnung die Gro¨ße der Verzerrung beeinflussen
kann. Werden die optimerte Kristallstruktur von C36-NbCo2 und die beobachtete
von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) verglichen, so fu¨hrt Substitutionsfehlordnung hier
zu einer gro¨ßeren Verzerrung als die fu¨r eine sto¨chiometrische Verbindung erwartete.
Substitutionelle Fehlordnung Um den Ursprung der bevorzugten Besetzung
der M2-Lage mit Co zu untersuchen wurden quantenmechanische Rechnungen nach
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der FPLO-Methode durchgefu¨hrt. Aufgrund der statistischen Verteilung der Co-
Atome auf Nb-Pla¨tzen ist eine auf dem Blochschen Theorem basierende Rechnung,
die Translationssymmetrie voraussetzt, nicht mo¨glich. Translationssymmetrie kann
erhalten werden, wenn geordnete Modelle (U¨berstrukturen) der ungeordneten Kris-
tallstruktur verwendet werden. Da die FPLO-Methode sehr rechenaufwa¨ndig ist,
wurden hier nur die einfachsten geordneten Modelle untersucht.
Der Homogenita¨tsbereich von C36-Nb1−xCo2+x schließt die Zusammensetzung
NbCo3 ein. Bei dieser Zusammensetzung besetzen Co-Atome durchschnittlich zwei
der acht Nb-Pla¨tze in der Elementarzelle (Nb6Co2Co16). Es gibt zwei minimale
Untergruppen der Raumgruppe P63/mmc, die eine derartig geordnete Struktur
erlauben. Die Lagen 4f (M1) und 4e der Raumgruppe P63/mmc spalten in den
Raumgruppen P63mc (f → b2, e → a2) und P 6¯m2 (f → ih, e → g2) in je zwei
zweiza¨hlige Lagen auf. Modellstrukturen mit Parametern der idealen und der verfei-
nerten Kristallstruktur wurden untersucht. Im ersten Fall substituieren Co-Atome
Nb auf der M1- oder M2-Lage, im zweiten Fall auf der M1a- oder M2a-Lage. Ei-
ne Behandlung der M1b/M2b-Lagen erfordert eine U¨berzelle mit dem sechfachen
Volumen der Elementarzelle von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) (
√
3a × √3a × 2c).
Das Verzerrungsmuster von M1a/M2a ist jedoch a¨hnlich dem von M1b/M2b, wenn
die dreifache Aufspaltung von M1b vernachla¨ssigt wird. Die fu¨r die Rechnungen
verwendeten Atomlageparameter sind im Anhang in den Tabellen A.3–A.6 (S. 269)
angegeben. Eine schematische Darstellung der Modellkristalle ist in Abbildung 4.29
als Projektion der A-Teilstruktur auf die (110)-Ebene gezeigt.
Die berechneten Gesamtenergien fu¨r idealisierte (I bis IV) und verfeinerte Pa-
rameter (Ia bis IVa) sind in Tabelle 4.10 angegeben. Die niedrigste Gesamtenergie
(IIIa) wurde als Nullpunkt der Energieskala gewa¨hlt.
Tabelle 4.10: Gesamtenergien (in meV/Atom) geordneter C36-NbCo3-
Modellkristalle. Der Nullpunkt der Energieskala ist die Energie der Struktur
mit der niedrigsten Energie.
Co-Position Nr. P63mc Nr. P 6¯m2
Co auf M1 I 11,501 II 38,276
Co auf M2 III 4,346 IV 8,756
Co auf M1a Ia 15,259 IIa 40,374
Co auf M2a IIIa 0 IVa 5,231
Die berechneten Gesamtenergien fu¨r Co auf der M1- oder M2-Lage verlaufen wie
folgt.
EIII(0) < EIV(4,410) < EI(7,155) < EII(33,930)
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Abbildung 4.29: Schematische Darstellung der A-Teilstrukturen verschiedener
C36-NbCo3-Modellkristalle. Große Kreise: Nb, kleine Kreise: Co.
Die Energien sind in meV pro Atom bezu¨glich der Gesamtenergie von Struktur III
angegeben. Die Energien der Strukturen III, IV und I liegen deutlich unter der von
Struktur II. Offensichtlich sind Co–Co-Kontakte energetisch besonders ungu¨nstig.
Der Abstand zweier Co-Atome, die Nb-Pla¨tze besetzen (290,2 pm) ist um 22,5%
la¨nger als der Co–Co-Abstand in der B -Teilstruktur. Im Falle von Nb–Co-Paaren
betra¨gt die Dehnung nur 4,5% bezogen auf Nb–Co-Absta¨nde in der idealen Kris-
tallstruktur von C36-NbCo2. Eine hohe Konzentration von Co–Co-Kontakten sollten
daher die Kristallstruktur aufgrund des Verlustes an Bindungsenergie destabilisie-
ren. Eine detaillierte Analyse wird in Tabelle 4.11 vorgestellt, die die Verteilung der
interatomaren Absta¨nde in der A-Teilstruktur mit d < 670 pm fu¨r die Modelle I bis
IV entha¨lt. Die Angaben beziehen sich jeweils auf eine Elementarzelle.
Nur Modell II entha¨lt Co–Co-Kontakte in der A-Teilstruktur, wa¨hrend die Ver-
teilungen na¨chster und u¨berna¨chster Nachbarn fu¨r die Modelle I, III und IV gleich
ist. Dies erkla¨rt die geringen Energiedifferenzen dieser drei Modellstrukturen. Ohne
Kenntnis der Paarpotenziale kann die Abfolge der Energien dieser drei Strukturen
jedoch nicht als Folge von Paarwechselwirkungen beschrieben werden.
















Tabelle 4.11: Verteilung interatomarer Absta¨nde A–A mit d < 670 pm pro Elementarzelle fu¨r Modell I bis IV (Nb6Co2Co16); die
entsprechende Verteilung fu¨r NbCo2 mit 108 Nb–Nb-Absta¨nden pro Elementarzelle ist: 16× 290,2 pm + 48× 473,9 pm + 2× 483,6 pm
+ 42× 555,7 pm.
Modell I Modell II Modell III Modell IV
P63mc, Co@M1 P 6¯m2, Co@M1 P63mc, Co@M2 P 6¯m2, Co@M2
d / pm Nb–Nb Nb–Co Co–Co Nb–Nb Nb–Co Co–Co Nb–Nb Nb–Co Co–Co Nb–Nb Nb–Co Co–Co
290,2 8 8 0 9 6 1 8 8 0 8 8 0
473,9 30 12 6 30 12 6 30 12 6 30 12 6
483,6 2 0 0 2 0 0 0 2 0 1 0 1
555,7 18 24 0 24 12 6 24 18 0 24 18 0
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zeigen dieselbe Abfolge der Energien wie die idealisierten Strukturen:
EIIIa(0) < EIVa(5,231) < EIa(15,259) < EIIa(40,374)
Die Energien sind in meV pro Atom bezu¨glich der Gesamtenergie von Struktur IIIa
angegeben. Die Energie der Struktur IIIa liegt um 4,346meV/Atom niedriger als die
der Struktur III, so dass Verschiebungen der Co-Atome auf den Nb-Lagen energetisch
gu¨nstig sind. Daru¨ber hinaus geben die Rechnungen Anhaltspunkte fu¨r die bevor-
zugte Besetzung der M2-Lage mit Co, da die Gesamtenergien derjenigen Strukturen
mit Co auf der M2-Lage durchweg geringer sind als die der entsprechenden Struk-
turen mit Co auf der M1-Lage. Diese Energiedifferenzen werden jedoch nicht durch
die Wechselwirkungen zwischen na¨chsten Nachbarn hervorgerufen. In der idealisier-
ten Kristallstruktur von C36-NbCo2 sind die ersten beiden Koordinationsspha¨ren
von M1 und M2 gleich. Dritt- und viertna¨chste Nachbarn unterscheiden sich je-
doch, da die ethanartigen Fragmente M23M1–M1M23 in ekliptischer, die Fragmente
M1M22M1–M2M12M2 und M13M2–M2M13 in gestaffelter Konformation vorliegen.
Diese drei Fragmente sind in Abbildung 4.30 in Newman-Projektion dargestellt. Die
Modelle I, III und IV unterscheiden sich daher bezu¨glich der Verteilung interatoma-
rer Absta¨nde mit d = 483,6 pm und 555,7 pm. Die Energiedifferenzen ko¨nnen auf
diese unterschiedliche Verteilung zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Abbildung 4.30: Konformationen von ethanartigen Fragmenten (a) M23M1–
M1M23 (ekliptisch), (b) M13M2–M2M13 (gestaffelt) und (c) M1M22M1–M2M12M2
(gestaffelt) in der idealiserten Kristallstruktur von C36-NbCo2. In diesen Fragmen-
ten treten die na¨chsten, u¨berna¨chsten, dritt- und viertna¨chsten Absta¨nde innerhalb
der A-Teilstruktur auf (La¨ngenangaben in pm).
Phasenstabilita¨t Aus Berechnungen der Gesamtenergie von NbCo2 in den drei
Strukturtypen C14, C15 und C36 geht hervor, dass NbCo2 in der C36-Struktur
am stabilsten ist, wobei die Energie von C36-NbCo2 um 0,5meV/Atom (145 J/mol
NbCo2) niedriger ist als die von C15-NbCo2. Experimentellen Daten zufolge ist
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allerdings C15 die Raumtemperaturmodifikation, wa¨hrend sich eine Phase mit C36-
Struktur nur bei ho¨heren Temperaturen und nahe der Zusammensetzung NbCo3
bildet. Mo¨gliche Ursachen fu¨r diese Diskrepanz werden in Abschnitt 4.5 (S. 161)
diskutiert. Die Reaktionsenthalpie der Bildungsreaktion von C36-NbCo3 aus C36-
NbCo2 und Co kann an Hand von Berechnungen der Gesamtenergie abgescha¨tzt
werden:
(Nb8Co16)C36 + 2Cohcp → (Nb6Co18)C36 + 2Nbbcc (4.2)
Die Reaktionsenthalpie ∆H bei 0K ist gleich der Summe der Grundzustandsenergien
der Produkte minus Grundzustandsenergien der Reaktanden. Fu¨r die sto¨chiometri-
sche Verbindung auf der linken Seite wurden die Atomlage- und Gitterparameter
der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) verwendet. Fu¨r NbCo3 mit
C36-Struktur wurde die geordnete Struktur IIIa verwendet, deren Energie jedoch
ho¨her liegen sollte als die der realen (ungeordneten) Struktur. Die Energien aller
Verbindungen und Elemente wurden mit dem gleichen Basissatz und demselben
Austausch-Korrelations-Funktional berechnet.
Man findet ∆H = 3,2 eV pro Elementarzelle der C36-Struktur (308,8 kJ/mol
Nb6Co18). Bei 0K entspricht die freie Reaktionsenthalpie der Reaktionsenthalpie,
so dass die oben genannte Reaktion nicht spontan abla¨uft. Bei Temperaturen u¨ber
0K liefert die Entropie einen Beitrag zur freien Enthalpie. Die Entropie la¨sst sich in
einen Beitrag auf Grund von Phononen und Konfigurationsentropie aufteilen. Die
Konfigurationsentropie fu¨r NbCo3 kann folgendermaßen abgescha¨tzt werden: Die B -
Teilstruktur liefert keinen Beitrag, da alle Lagen vollsta¨ndig mit Co besetzt sind. Nur
die Nb-Lagen mu¨ssen beru¨cksichtigt werden. Die Anzahl der Nb-Lagen ist ein Drittel
der Zahl aller Lagen im Kristall. Im Durchschnitt befinden sich 2 Co- und 6 Nb-
Atome auf den 8 Nb-Gitterpla¨tzen einer Elementarzelle. Die Konfigurationsentropie



























Bei 1400K tra¨gt die Konfigurationsentropie 0,546 eV/Elementarzelle (52,7 kJ/mol
Nb6Co18) zur freien Enthalpie bei, d. h. der Entropiebeitrag allein ist nicht aus-
reichend um NbCo3 gegenu¨ber der sto¨chiometrischen Verbindung zu stabilisieren.
Daher spielen Phononen eine offenbar entscheidende Rolle fu¨r die Phasenstabilita¨t
von C36-NbCo3. Dennoch zeigt die hier vorgenommene Abscha¨tzung, dass C36-
Nb1−xCo2+x nur bei hohen Temperaturen stabil ist.
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Analyse der geometrischen Verzerrung mit Hilfe der COHP-Methode
Da die Minimierung der Gesamtenergie eines C36-NbCo2-Kristalls bezu¨glich der
Atomlageparameter eine a¨hnliche Verzerrung der Kagome´-Netze ergibt wie in der
Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) beobachtet, werden die Ursa-
chen dieser Verzerrung im Hinblick auf die chemische Bindung in diesem Abschnitt
analysiert. Dazu wird die COHP-Methode basierend auf LMTO-ASA-Bandstruktur-
rechnungen verwendet. Die chemische Bindung folgender Modellsysteme wird unter-
sucht: (a) C36-NbCo2 mit idealisierter Kristallstruktur und dem gleichen Molvolu-
men wie C15-NbCo2 (Abschnitt 4.3.1, S. 128); (b) wie (a), aber mit dem Molvolumen
von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) und (c) C36-NbCo2 mit Atomlage- und Gitterpa-
rametern von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265). Fu¨r die Rechnungen (b) und (c) wurden
dieselben Kugelradien fu¨r die jeweilige Atomsorte verwendet. Ausgewa¨hlte interato-
mare Absta¨nde und integrierte COHP (−ICOHP(EF)) sind in Tabelle 4.12 angege-
ben. Der Verlauf der −ICOHP in Abha¨ngigkeit von der Energie fu¨r die Absta¨nde in
Modell (a) ist in Abbildung 4.31 dargestellt.
Tabelle 4.12: Interatomare Absta¨nde d in pm und −ICOHP(EF) in eV pro Zelle
und Bindung in C36-NbCo2-Modellstrukturen.
Modell (a)a Modell (b)b Modell (c)c
Bindung
d −ICOHP d −ICOHP d −ICOHP
Bu11 239,6 1,67 236,9 1,77 232,4 1,91
Bc11 239,6 1,51 236,9 1,61 241,7 1,50
B13 239,6 1,57 236,9 1,68 237,4 1,69
B22 239,6 1,59 236,9 1,69 237,1 1,68
B23 239,6 1,60 236,9 1,70 237,8 1,68
A11 293,5 1,22 290,2 1,22 293,5 1,20
A12 293,5 1,26 290,2 1,27 290,2 1,26
A22 293,5 1,25 290,2 1,26 286,5 1,30
aa = 479,25pm, c = 1565,22pm, c/a = 3,2660 ≈ 2 ·
√
8/3.
ba = 473,86pm, c = 1547,64pm, c/a = 3,2660.
ca = 474,14pm, c = 1545,84pm, c/a = 3,2603.
A¨ndert sich das Volumen der Elementarzelle (Modell a→Modell b), so verhalten
sich die homonuklearen Wechselwirkungen auf unterschiedliche Weise. Wa¨hrend die
−ICOHP(EF) aller Co–Co-Wechselwirkungen einheitlich um 0,10 eV pro Zelle und
Bindung steigt, steigen die −ICOHP(EF) der Nb–Nb-Wechselwirkungen um nur
0,01 eV pro Zelle und Bindung an.
Eine mo¨gliche Instabilita¨t der Co-Teilstruktur bezu¨glich verzerrter Co1-Kagome´-































Abbildung 4.31: ICOHP(E) fu¨r (a) Co–Co-Bindungen in Struktureinheiten mit
hexagonalem Verknu¨pfungsmuster {b γ b} und {c β c}, (b) Co–Co-Bindungen
in Struktureinheiten mit kubischem Verknu¨pfungsmuster {b α c} und (c) Nb–Nb-
Bindungen in C36-NbCo2 (Modell a).
dungen eines Co1-Atoms zu den benachbarten Co-Atomen haben drei unterschied-
liche Werte der −ICOHP(EF) entsprechend den Kanten der u¨berkappten (kleinste
−ICOHP(EF)) und nicht u¨berkappten (gro¨ßte −ICOHP(EF)) Dreiecke im Kagome´-
Netz sowie der Bindung Co1–Co3 (−ICOHP(EF) zwischen den beiden Werten fu¨r
das Kagome´-Netz). Die Bindungssituation a¨hnelt insofern derjenigen in vielen C14-
Phasen [32]. Die COHP der drei Bindungen Bu11, B13 und B
c
11 in Modell (a) sind
in Abbildung 4.32 dargestellt. Der qualitative Verlauf der drei Kurven ist fu¨r die
drei Modelle nahezu gleich, so dass hier nur die drei in der Abbildung gezeigten
Kurven diskutiert werden. Die COHP der Bindung Bu11 zeigt sta¨rker ausgepra¨gte
bindende Beitra¨ge als Bc11, insbesondere bei Energien um −0,5 eV und ca. −3 eV bis
−2,2 eV. Allerdings sind auch die antibindenden Zusta¨nde hier sta¨rker als in den
beiden anderen Bindungen eines Co1-Atoms zu seinen Co-Nachbarn. Die COHP der
Bindung B13 liegt im Verlauf zwischen den beiden Bindungen im Kagome´-Netz, die
Bindungssituation ist also a¨hnlich wie die in den Kagome´-Netzen. Im verzerrten
Modell (c) ist der Verlauf der COHP-Kurven sehr a¨hnlich wie in den unverzerrten
Modellen. Die Bandstrukturen der Modelle (b) und (c) sind ebenfalls sehr a¨hnlich.
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Kleine Unterschiede im gesamten Verlauf der COHP-Kurve fu¨hren dazu, dass sich
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Abbildung 4.32: COHP der Co–Co-Bindungen in Struktureinheiten mit hexago-
nalem Verknu¨pfungsmuster {b γ b} und {c β c} (Modell a).
Im Fall des Kagome´-Netzes mit kubischem Verknu¨pfungsmuster {b α c} sind
die −ICOHP(EF) fu¨r Bindungen innerhalb des Kagome´-Netzes und Bindungen zwi-
schen Kagome´- und 36-Netz fast gleich. Auch die Bindungen von einem 36- zu beiden
Kagome´-Netzen sind nahezu gleich stark. Die COHP der Bindungen B22 und B23 in
Modell (a) sind in Abbildung 4.33 dargestellt. Die COHP-Kurven und dementspre-
chend ihre Intergrale weisen einen sehr a¨hnlichen Verlauf im gesamten Energiebe-
reich auf.
Die−ICOHP(EF) der unterschiedlichen Nb–Nb-Bindungen sind gleich. Dies wird
in den ICOHP(E)-Kurven deutlich, die fu¨r die drei Bindungen A11, A12 und A22 von
der nahezu aufeinander liegen. COHP-Diagramme der drei Nb–Nb-Bindungen A11,
A12 und A22 sind in Abbildung 4.34 dargestellt. Lediglich nahe (und oberhalb) der
Fermi-Energie unterscheiden sich die COHP von A11 und A22: Wa¨hrend die Fermi-
Energie die Kurve fu¨r A11 in einem flachen Bereich schneidet, liegt sie in der Kurve
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Abbildung 4.33: COHP der Co–Co-Bindungen in Struktureinheiten mit kubi-
schem Verknu¨pfungsmuster {b α c} (Modell a).
nenswerten Aufspaltung der entsprechenden ICOHP(E)-Kurven. Von den COHP
der Nb–Nb-Bindungen kann keine Tendenz zur Verzerrung der Nb-Teilstruktur ab-
geleitet werden.
In der verzerrten Struktur (c) sind die meisten in den Modellen (a) und (b)
erkennbaren Tendenzen bezu¨glich sowohl der Absta¨nde als auch der −ICOHP(EF)
der entsprechenden Wechselwirkungen realisiert. Die gro¨ßte Vera¨nderung in (c) ge-
genu¨ber (b) betrifft die Co1–Co1-Wechselwirkungen. Die −ICOHP(EF) fu¨r die Bin-
dungen Bu11 und B
c
11 unterscheiden sich um 0,41 eV. Dabei bleibt der Mittelwert
fu¨r diese beiden Bindungen nahezu konstant (Modell (b): 1,69 eV, (c): 1,71 eV). Da
COHP verschiedener Systeme nicht direkt vergleichbar sind, kann an dieser Stel-
le das unverzerrte Kagome´-Netz α und die −ICOHP(EF) B22 mit 1,69 eV in (b)
und 1,68 eV in (c) als Bezugspunkt genutzt werden. Aufgrund dieses Vergleichs der
Strukturen (b) und (c) wird deutlich, dass die Verzerrung sta¨rkere Bindungen auf
Kosten schwa¨cherer bevorzugt. Die A¨nderungen der −ICOHP(EF) der u¨brigen Bin-
dungen ist vergleichsweise gering. Verglichen mit (b) hat sich die Reihenfolge der
Nb–Nb-Bindungen gea¨ndert, so dass die −ICOHP(EF) der Bindung A22 im Ein-
klang mit der Abfolge der interatomaren Absta¨nde die gro¨ßte ist. Die −ICOHP(EF)
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Abbildung 4.34: COHP der Nb–Nb-Bindungen in C36-NbCo2 (Modell a).
der Nb–Co-Bindungen, die nicht in Tabelle 4.12 angegeben sind, a¨ndern sich bei der
Verzerrung der Kristallstruktur praktisch nicht.
Analyse der unterschiedlichen Besetzung der Nb-Lagen mit Co nach dem
DFSO-Konzept In der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) ist
u¨berschu¨ssiges Co nicht vo¨llig ungeordnet auf die beiden Nb-Lagen verteilt, sondern
Nb wird bevorzugt auf der M2-Lage durch Co substituiert. Die Berechnungen der
Gesamtenergie verschiedener geordneter Modellstrukturen haben ebenfalls gezeigt,
dass die Besetzung der M2-Lage mit Co-Antistrukturatomen zu geringeren Gesam-
tenergien fu¨hrt als die Besetzung der M1-Lage. Die unterschiedlichen Eigenschaften
der M1- und M2-Lage bezu¨glich der Substitution von Nb durch Co wurde mit Hilfe
des DFSO-Konzepts analysiert. Als Modellstruktur wurde NbCo2 mit Atomlage-
und Gitterparametern von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) verwendet.
Um den Ladungstransfer zwischen Nb und Co zu untersuchen wurde die mit
der FPLO-Methode berechnete Ladungsdichte von C36-NbCo2 nach Baders AIM
(atoms in molecules)-Methode [245] mit Hilfe des Programms Basin [P14] analy-
siert. Die Ladungsdichte weist keine Maxima abseits der Atomkerne auf. Die Ein-
zugsbereiche der Nb- und Co-Atome enthalten 40,0 e−/Atom bzw. 27,5 e−/Atom; es
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findet also Ladungstransfer vom Nb zum Co statt. Die Elektronenzahlen der bei-
den kristallographisch unabha¨ngigen Nb-Atome unterscheiden sich allerdings nicht
signifikant voneinander, so dass das DFSO-Konzept nicht auf die Ergebnisse der
AIM-Analyse angewandt werden kann. Die Mulliken-Ladungen der Nb- und Co-
Atome, bestimmt nach der EHT-Methode, zeigen ebenfalls Ladungstransfer von Nb
zu Co: Fu¨r die der Zusammensetzung NbCo2 entsprechende VEK ergibt sich die
Grenzformel Nb1,62+Co0,81−2 . Aufgrund dieses Ladungstransfers kann Co als elektro-
negativere Komponente in NbCo2 angesehen werden. Fu¨r eine Valenzelektronenzahl
von 192 pro Zelle (entsprechend NbCo3) wurden die Atomorbital-Populationen der
Lagen M1 und M2 zu 3,66 e−/Atom und 3,73 e−/Atom berechnet, das elektronega-
tivere Co sollte daher bevorzugt die M2-Lage besetzen. Dies stimmt mit der Nb/Co-
Verteilung in der A-Teilstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) u¨berein. Obwohl
das DFSO-Konzept eine bevorzugte Besetzung der M2-Lage mit Co vorhersagt und
den experimentellen Befund besta¨tigt, ist eine Bewertung dieses Ergebnisses bisher
nicht mo¨glich.
4.2.5 Zusammenfassung
Eine Laves-Phase mit C36-Struktur bildet sich im System Nb–Co als Hochtempera-
turphase nahe der Zusammensetzung NbCo3 mit einem schmalen Homogenita¨tsbe-
reich von 24,9–25,5 at.-% Nb. Das Zweiphasenfeld C36 + C15 ist ebenfalls schmal
(0,8 at.-% Breite bei 1100 ◦C). Die experimentelle Untersuchung des Phasendia-
gramms zeigt, dass die C36-Phase eine Gleichgewichtsphase des bina¨ren Systems
ist, die nicht bei der Zusammensetzung NbCo2 stabil ist. Die Einkristall-Ro¨ntgen-
strukturanalyse zeigt, dass Nb durch u¨berschu¨ssiges Co substituiert wird. Leerstellen
in der Nb-Teilstruktur oder interstitielle Co-Atome werden nicht beobachtet. Diese
Phase wird daher als C36-Nb1−xCo2+x bezeichnet.
Die Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x weist deutliche Abweichungen gegen-
u¨ber einem Hartkugelmodell auf. Die Kagome´-Netze mit hexagonalem Verknu¨p-
fungsmuster (Jagodzinski-Wyckoff-Symbol h) zeigen eine Dehnung der basalen Kan-
ten der trigonalen Co5-Bipyramiden und eine Stauchung der Kanten nicht u¨ber-
kappter Dreiecke. Dieses Muster wird fu¨r die Mehrzahl von Laves-Phasen mit C14-
oder C36-Struktur beobachtet, deren Atompositionen verfeinert wurden (s. Ab-
schnitt 2.2.9, S. 29). Quantenmechanische Rechnungen zeigen, dass dieses Verzer-
rungsmuster eine Folge der Bindungssituation einer Kristallstruktur ohne chemische
Unordnung ist.
Die lokale Ordnung und Verschiebung der Co-Atome in der Nb-Teilstruktur wur-
de mittels Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse erstmals beobachtet. Die Verschie-
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bung der Co-Antistrukturatome von den Nb-Lagen erfolgt zwar fu¨r die beiden un-
abha¨ngigen Nb-Lagen nach einem unterschiedlichen Muster, in beiden Fa¨llen fu¨hrt
sie jedoch zu Nb–Co-Absta¨nden, die mit denjenigen zwischen der Nb- und der Co-
Teilstruktur vergleichbar sind. Dies kann als Triebkraft der Verschiebung interpre-
tiert werden.
Die Co-Atome substituieren Nb statistisch. Eine U¨berstruktur, die eine Ord-
nungsvariante beschreiben ko¨nnte, wurde weder mittels Ro¨ntgenbeugung noch mit-
tels Transmissions-Elektronenmikroskopie beobachtet. Die Co-Atome besetzen die
M2-Lage jedoch bevorzugt; etwa doppelt so viel Nb ist im Vergleich zur M1-Lage
durch Co ersetzt. Aufgrund des schmalen Homogenita¨tsbereichs gilt dies fu¨r Nb- und
Co-gesa¨ttigtes C36-Nb1−xCo2+x gleichermaßen. Da die beiden Nb-Lagen bezu¨glich
der Absta¨nde zu den na¨chsten und u¨berna¨chsten Nachbarn gleich sind, muss die
unterschiedliche Besetzung auf Wechselwirkungen jenseits der ersten beiden Koor-
dinationsspha¨ren zuru¨ckzufu¨hren sein.
4.3 C15-Nb1−xCo2+x
4.3.1 Einkristallstrukturanalyse von C15-Nb1−xCo2+x (x = 0 und x =
0,12)
Xenomorphe, metallisch gla¨nzende Einkristalle von C15-Nb1−xCo2+x wurden aus
grob gemo¨rserten Proben der nominellen Zusammensetzung Nb30,0Co70,0 (Nr. 18)
und Nb33,0Co67,0 (Nr. 21) isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur
Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 4.13, die Atomlagepara-
meter und a¨quivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 4.14 und die anisotropen
Auslenkungsparameter in Tabelle 4.15 zusammengefasst.
Da der C15-Strukturtyp keine freien Koordinaten besitzt konnten mit der Ein-
kristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse vor allem Daten u¨ber die Auslenkungsparameter
und den Typ der Punktdefekte im Falle des Co-reichen Kristalls erhalten werden.
Als Startmodell beider Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Tabel-
le 2.4 auf Seite 20 in der kubischen Aufstellung verwendet, wobei die A1-Lage mit
Nb und die B1-Lage mit Co besetzt wurde. Wa¨hrend die Verfeinerung der Daten des
Kristalls aus dem Pra¨parat der Zusammensetzung Nb33,0Co67,0 keinen Hinweis auf
Punktdekekte gab, zeigte sich im Falle des Co-reichen Kristalls eine gegenu¨ber Voll-
besetzung mit Nb verminderte Elektronendichte auf der A1-Lage. Von den beiden
mo¨glichen Defektmechanismen, Fehlstellen und anti-site-Defekte, sind nur letztere
mit der Zusammensetzung der Probe vereinbar. Daher wurde in den letzten Verfei-
nerungszyklen ein Parameter fu¨r die Mischbesetzung der Position A1 bestimmt.
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Tabelle 4.13: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und






Mol. Masse / g·mol−1 210,77 206,61
F (000) 760 746
Kristallsystem kubisch
Raumgruppe Fd3¯m
a / pm 677,76(9) 675,37(5)
Volumen / nm3 0,31133(7) 0,30805(4)
Dichte / g·cm−3 8,993 8,910
Kristallgro¨ße / µm3 20 × 25 × 25 15 × 25 × 90
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku Rigaku AFC7,
R-Axis Rapid, Mercury CCD
Imaging Plate
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ω φ, ω
Braggwinkelbereich 2θ 10,42◦–70,12◦ 10,46◦–69,04◦
Indexbereiche −10 ≤ h ≤ 10, −9 ≤ h ≤ 10,
−9 ≤ k ≤ 10, −10 ≤ k ≤ 10,
−10 ≤ l ≤ 7 −10 ≤ l ≤ 8
Absorptionskorrektur multi-scan
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 27,62 28,32
Tmax., Tmin. 1,000, 0,721 1,000, 0,570
Gemessene Reflexe 1017 601
Unabha¨ngige Reflexe 47 46
Rint 0,037 0,028
Beobachtete Reflexe mit I > 2σ(I) 47 44
Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 5 6
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,029 / 0,067 0,021 / 0,055
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,029 / 0,067 0,023 / 0,055
Goodness-of-fit von F 2 1,533 1,346
Extinktionskoeffizient k (Sheldrick) 0,007(2) 0,003(2)
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −0,75 / 1,07 −0,76 / 0,95
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Tabelle 4.14: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von
C15-NbCo2 und C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,12).
Formel Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
NbCo2 Co1 16c 0 0 0 82(7) 1 Co
Nb1 8b 3/8 3/8 3/8 81(7) 1 Nb
Nb0,88Co2,12 Co1 16c 0 0 0 94(5) 1 Co
M1 8b 3/8 3/8 3/8 124(6) 0,88(3) Nb + 0,12 Co
Tabelle 4.15: Anisotrope thermische Auslenkungsparameter (in pm2) von C15-
NbCo2 und C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,12).
Formel Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
NbCo2 Co1 81(7) U11 U11 −19(4) U23 U23
Nb1 82(7) U11 U11 0 0 0
Nb0,88Co2,12 Co1 94(5) U11 U11 −16(2) U23 U23
M1 124(6) U11 U11 0 0 0
Wa¨hrend die Auslenkungsparameter der Nb- und der Co-Lage fu¨r C15-NbCo2
gleich groß sind, beobachtet man fu¨r C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,12) deutliche Unter-
schiede zwischen beiden Lagen. Diese Unterschiede deuten darauf hin, dass die Elek-
tronendichte im Bereich der Nb1-Lage sta¨rker verschmiert ist. Dies la¨sst vermuten,
dass Co-Antistrukturatome auch in diesem Fall aus dem Zentrum des Frank-Kasper-
Polyeders mit der Koordinationszahl 16 verschoben sind. Aufgrund der zu geringen
Substitution ist der Effekt allerdings zu klein, um die Verschiebung eindeutig zu
belegen. Dazu bedarf es weiterer Untersuchungen an Co-reicheren Kristallen.
Interatomare Absta¨nde ko¨nnen aus dem Gitterparameter von C15-Nb1−xCo2+x
berechnet werden (Formeln in Abschnitt 2.2.5, S. 18). Sie sind in Tabelle 4.16 fu¨r
die Zusammensetzung NbCo2 (x = 0, Daten des hier untersuchten Einkristalls) und
fu¨r die Grenzen des Homogenita¨tsbereichs der C15-Phase bei 1100 ◦C angegeben.
Die Co-reiche Grenze liegt bei 26,3 at.-% Nb (entsprechend C15-Nb1−xCo2+x mit x
= 0,21), die Nb-reiche bei 34,2 at.-% Nb (x = −0,03).
Tabelle 4.16: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm) in C15-Nb1−xCo2+x fu¨r aus-
gewa¨hlte Zusammensetzungen (s. Text) bei 1100 ◦C
x a / pm d(Nb–Nb) / pm d(Nb–Co) / pm d(Co–Co) / pm
+0,21 671,60(8) 290,81(4) 278,43(4) 237,45(3)
0 677,76(9) 293,48(4) 280,98(4) 239,62(4)
−0,03 679,55(3) 294,25(2) 281,73(2) 240,26(2)
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4.3.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen
Fu¨r elektronenmikroskopische Untersuchungen wurden zweiphasige Pra¨parate aus-
gewa¨hlt. Eine zweiphasige Probe der Zusammensetzung Nb25,5Co74,5 (Nr. 13) entha¨lt
nach Wa¨rmebehandlung bei 1100 ◦C Nb-reiches C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,241) und
Co-reiches C15-Nb1+xCo2−x (x = 0,211). Eine Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nb35Co65 (Nr. 31) entha¨lt nach Wa¨rmebehandlung bei 1300
◦C Nb-reiches
C15-Nb1−xCo2+x (x = −0,04)27) und Co-reiches C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,09).
Die C15-Phase wurde sowohl auf der Co-reichen als auch der Nb-reichen Seite
untersucht. In beiden Fa¨llen wurden keine Abweichungen der mittleren Struktur
von der Raumgruppensymmetrie Fd3¯m festgestellt. Exemplarisch ist ein CBED-
Diagramm der Co-reichen C15-Phase in Abbildung 4.35 dargestellt. Die ZOLZ-
Reflexe zeigen die Symmetrie 6mm, wa¨hrend die HOLZ-Reflexe die Symmetrie 3m
aufweisen. Abbildung 4.36 zeigt Feinbereichsbeugungsbilder der Co-reichen und der
Nb-reichen C15-Phase fu¨r die Einstrahlrichtungen [111] und [110]. U¨berstrukturre-
flexe werden nicht beobachtet. Diffuse Streifen im [110]-Beugungsbild der Nb-reichen
C15-Phase deuten jedoch auf Stapelfehler hin.
Die Co-reiche C15-Phase C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,211) zeigt keine diffuse Streu-
ung im Feinbereichsbeugungsbild, und auch in HREM-Aufnahmen wurden nur we-
nige Stapelfehler beobachtet. In der Nb-reichen C15-Phase C15-Nb1−xCo2+x (x =
−0,04) werden ha¨ufig Stapelfehler beobachtet, wie eine in Abbildung 4.37 wieder-
gegebene HREM-Aufnahme zeigt. Im Falle der C15-Struktur werden durch Stapel-
fehler Zwillingskristalle erzeugt: In der Abbildung wird oberhalb eines Stapelfehlers
(Schichtabfolge B′C ′B anstelle von B′C ′A′) die Stapelfolge ABC beobachtet, un-
terhalb davon A′B′C ′.
Beim Vergleich dieser beiden Proben ist zu beachten, dass die Pra¨parate bei
unterschiedlichen Temperaturen wa¨rmebehandelt wurden. Die Co-reiche C15-Phase
wurde bei 1100 ◦C, die Nb-reiche bei 1300 ◦C erhalten. Dennoch ist nicht auszuschlie-
ßen, das eine hohe Stapelfehlerdichte fu¨r Nb-reiche C15-Phasen auch bei tieferen
Temperaturen charakteristisch ist.
4.3.3 Physikalische Eigenschaften
Magnetische Eigenschaften Die Magnetisierung von C15-Nb1−xCo2+x wurde an
einphasigen Proben der nominellen Zusammensetzung Nb28Co72 (Nr. 16, x = +0,16)
und Nb33Co67 (Nr. 21, x = 0) bei verschiedenen Feldsta¨rken H temperaturabha¨ngig
27)Der Defektmechanismus fu¨r die Nb-reiche C15-Phase ist noch nicht gekla¨rt, s. Fußnote (23)
auf S. 88.
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Abbildung 4.35: CBED-Diagramm von C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,211), Einstrahl-
richtung [111]: Die ZOLZ hat die Symmetrie 6mm, wa¨hrend die HOLZ die Symme-
trie 3m zeigt.
Abbildung 4.36: Feinbereichsbeugungsbilder von C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,211)
(Einstrahlrichtung: (a) [111] und (b) [110]) und C15-Nb1−xCo2+x (x = −0,04) (Ein-
strahlrichtung: (c) [111] und (d) [110]). Die Nb-reiche C15-Phase zeigt diffuse Strei-
fen entlang [11¯1].
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Abbildung 4.37: Eine [110]-HREM-Aufnahme von C15-Nb1−xCo2+x (x = −0,04)
zeigt eine signifikante Stapelfehlerdichte der Nb-reichen C15-Phase. Die Stapelfolge
ist schematisch angegeben, ein simuliertes HREM-Bild von C15-NbCo2 ist eingefu¨gt.
Nahe eines Stapelfehlers ist das Stapelfolgesymbol angegeben (s. Text).
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gemessen. In Abbildung 4.38 ist die magnetische Suszeptibilita¨t M(T )/H gegen die
Temperatur aufgetragen.
Beide Proben zeigen keine Feldabha¨ngigkeit der magnetischen Suszeptibilita¨t.
Daru¨ber hinaus zeigt die Probe Nb33Co67 auch nahezu keine Temperaturabha¨ngig-
keit. Die Temperaturabha¨ngigkeit der Probe Nb28Co72 ist nur schwach ausgepra¨gt,
wobei der temperaturabha¨ngige Beitrag auf Co-Antistrukturatome zuru¨ckgefu¨hrt
werden kann [191, 192]. Wird das flache Maximum, das die magnetische Suszeptib-
lita¨t von der Probe Nb33Co67 bei T ≈ 150K durchla¨uft, vernachla¨ssigt, so kann sie
als konstant mit χ = 5,8·10−6 emug−1 angesehen werden. Die magnetische Suszep-
tibilita¨t der Probe Nb28Co72 wird oberhalb von 150K gut durch C/T +χ0 mit C =
0,0004 emug−1 K und χ0 = 7,9·10−6 emug−1 beschrieben. Nach Abzug der diamagne-
tischen Kernbeitra¨ge (Nb28Co72 (M = 206,61 gmol
−1): χdia = −3,3·10−5 emumol−1,
Nb33Co67 (M = 210,77 gmol
−1): χdia = −3,3 · 10−5 emumol−1) ergibt sich der
Pauli-paramagnetische Beitrag der Leitungselektronen gema¨ß χP = χ0 − χdia zu
χP = 1,66 · 10−3 emumol−1 fu¨r Nb28Co72 und χP = 1,25 · 10−3 emumol−1 fu¨r
Nb33Co67.
ElektrischerWiderstand Der elektrische Widerstand von C15-Nb1−xCo2+x wur-
de an den Proben der nominellen Zusammensetzung Nb28Co72 (Nr. 16, x = 0,16),
Nb30Co70 (Nr. 18, x = 0,10), Nb32Co68 (Nr. 20, x = 0,04) und Nb33Co67 (Nr. 21, x
= 0) gemessen, um den Einfluss der Substitution von Nb durch Co zu untersuchen.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.39 graphisch dargestellt.
Um den Vergleich der Proben untereinander zu erleichtern ist es nu¨tzlich, nicht
nur die absoluten Werte der Widersta¨nde zu betrachten, sondern auch den relativen
Widerstand bezogen auf den Widerstand bei Raumtemperatur (ρ(T )/ρ(293K)). Ei-
ne solche Auftragung ist in Abbildung 4.40 dargestellt. Zum Vergleich ist auch die
entsprechende Kurve fu¨r Nb25Co75 (Nr. 11, C36-Nb1−xCo2+x, x= 0,25) gezeigt. Rest-
widersta¨nde, temperaturabha¨ngige Beitra¨ge und Restwiderstandsverha¨ltnisse sind
in Tabelle 4.17 zusammengefasst.
C15-NbCo2 (Nb33Co67) weist einen geringen Restwiderstand von 4,3µΩcm und
zusa¨tzlich auch einen vergleichsweise geringen temperaturabha¨ngigen Beitrag auf.
Der Widerstand bei Raumtemperatur liegt damit – trotz der komplizierten Kristall-
struktur – nur ca. 30% u¨ber dem von Nb und bei etwa dem dreifachen Widerstand
von reinem Co (s. Tab. 2.10, S. 44).
Wenn auch an polykristallinen Proben gemessen, nimmt der Restwiderstand bei
Abweichungen der Zusammensetzung von der sto¨chiometrischen deutlich zu. Der




























Abbildung 4.38: Temperaturabha¨ngigkeit der magnetischen Suszeptibilita¨t
M(T )/H von C15-Nb1−xCo2+x mit x = 0,16 (nominelle Zusammensetzung


















Abbildung 4.39: Spezifischer elektrischer Widerstand von C15-Nb1−xCo2+x mit x
= 0,16 (nominelle Zusammensetzung Nb28Co72, Nr. 16), x = 0,10 (Nb30Co70, Nr. 18),
x = 0,04 (Nb32Co68 Nr. 20) und x = 0 (Nb33Co67, Nr. 21).























Abbildung 4.40: Relativer elektrischer Widerstand von C15-Nb1−xCo2+x mit x =
0,16 (nominelle Zusammensetzung Nb28Co72, Nr. 16), x = 0,10 (Nb30Co70, Nr. 18),
x = 0,04 (Nb32Co68 Nr. 20) und x = 0 (Nb33Co67, Nr. 21) und C36-Nb1−xCo2+x, x
= 0,25 (Nb25Co75, Nr. 11).
vom Gefu¨ge ab. Die Proben wurden zwar derselben Wa¨rmebehandlung unterzogen,
das Gefu¨ge aber unterscheidet sich (s. Abschnitt 4.1, S. 90). Dennoch steigen die
Restwidersta¨nde mit steigender Defektkonzentration an. Zu ho¨heren Substitutions-
graden beobachtet man außerdem, dass der temperaturabha¨ngige Beitrag abnimmt.
Von Ikeda [191] wurde der elektrische Widerstand an einer Reihe von Laves-
Phasen mit Co als B-Komponente untersucht, darunter auch an C15-NbCo2 mit
33,5 at.-% Nb und 32,3 at.-% Nb. Fu¨r nahezu sto¨chiometrisches C15-NbCo2 wird ein
deutlich gro¨ßerer temperaturabha¨ngiger Beitrag gefunden als fu¨r die hier untersuchte
Probe. Der Verlauf des relativen Widerstandes stimmt jedoch gut u¨berein.
Tabelle 4.17: Restwidersta¨nde ρ0, temperaturabha¨ngige Beitra¨ge ρ(293K) −
ρ0 und Restwiderstandsverha¨ltnisse ρ(293K)/ρ0 von C15-Nb1−xCo2+x und C36-
Nb1−xCo2+x.
x Zusammensetzung ρ0 / µΩcm ρ(293K)− ρ0 / µΩcm ρ(293K)/ρ0
0,25 Nb25Co75 142,0 16,7 1,12
0,16 Nb28Co72 79,8 21,8 1,27
0,10 Nb30Co70 76,4 31,4 1,41
0,04 Nb32Co68 47,1 50,6 2,07
0 Nb33Co67 4,3 13,4 4,11
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4.3.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Die elektronische Bandstruktur von C15-NbCo2 (Fd3¯m, Z = 8, a = 677,76 pm)
wurde mit der LMTO-Methode berechnet, sie ist in Abbildung 4.41 dargestellt.
Die Abbildungen 4.42, 4.43 und 4.44 zeigen die elektronische Gesamtzustandsdichte
sowie die partiellen Zustandsdichten der Nb- und Co-Atome. Zur Analyse der chemi-
schen Bindung wurde die COHP-Methode herangezogen. Die COHP-Diagramme der
Wechselwirkungen Co–Co, Nb–Co und Nb–Nb sind in Abbildung 4.45 dargestellt.
Bis auf das energetisch tiefstliegende Band wird die Bandstruktur von NbCo2
im wesentlichen durch die 3d-a¨hnlichen Zusta¨nde des Co bestimmt. Das unterste
Band weist bis ca. −6 eV ausschließlich s-Charakter auf, wobei Zusta¨nde von Nb
und Co hybridisieren. Oberhalb von −6 eV liegt am Zonenrand noch ein Band mit
nahezu ausschließlich Co-s-Charakter, in die weiteren s-dominierten Ba¨nder mischen
Beitra¨ge von Nb-d-, Co-p- und oberhalb von −5 eV auch Co-d-Orbitalen. Im Bereich
von −4,5 bis −4 eV liegen am Zonenrand stark hybridisierte Ba¨nder mit Nb-s, d- und
Co-s, p-Beitra¨gen, die zu stark bindenden Nb–Nb- und Nb–Co-Wechselwirkungen
fu¨hren. Im U¨brigen wird der Bereich von −4,5 bis EF von Co-d-Zusta¨nden bestimmt,
die eine recht geringe Dispersion zeigen. Ausnahmen bilden hier lediglich Ba¨nder
nahe −2,5 eV, die im Punkt Γ als stark Nb–Nb-bindende Nb-d-Majorita¨tsba¨nder
mit Nb-p- und Co-p-Beitra¨gen charakterisiert werden ko¨nnen. Zum Zonenrand hin
nimmt der Nb-d-Charakter ab, und die Ba¨nder gehen in Co-Majorita¨tsba¨nder u¨ber.
Daru¨ber hinaus treten entlang der Linien Λ (Γ → L), ∆ (Γ → X) und Σ (Γ → K)
Co-p, d-hybridisierte Ba¨nder auf, die eine deutliche Disperion aufweisen.
Die Co-d-a¨hnlichen Ba¨nder sind durch eine flache, ca. 0,6 eV breite Pseudo-
Bandlu¨cke oberhalb von −1,7 eV in einen bindenden und einen antibindenden Be-
reich getrennt, so dass oberhab von −1,1 eV Co–Co-antibindende Zusta¨nde besetzt
werden. Die Nb–Co- und Nb–Nb-Wechselwirkungen bleiben hingegen bis EF bin-
dend. Von EF bis ca. 1,5 eV ist der Beitrag von Nb-d- und Co-d-Zusta¨nden etwa
gleich groß, wa¨hrend oberhalb davon stark Nb–Nb-antibindende Nb-d-Zusta¨nde lie-
gen.
Die Integrale der COHP bis zur Fermi-Energie, −ICOHP(EF), betragen fu¨r die
Bindung Nb–Nb 1,245 eV, fu¨r Nb–Co 1,183 eV und fu¨r Co–Co 1,593 eV pro Ele-
mentarzelle und Bindung. Die starken Co–Co-Bindungen sind (zusammen mit dem
großen Beitrag der Co-Zusta¨nde zur Gesamtzustandsdichte) mit dem Bild vereinbar,
dass die B-Teilstruktur die elektronische Struktur von C15-NbCo2 bestimmt. Ob-
wohl nur wenige Nb-Majorita¨tsba¨nder vorliegen zeigt die −ICOHP(EF) kovalente
Nb–Nb-Wechselwirkungen. Infolge der Hybridisierung mit Co-a¨hnlichen Zusta¨nden
tragen diese daru¨ber hinaus zu den Nb–Co-Wechselwirkungen bei.





























































































Abbildung 4.44: Partielle elektronische Zustandsdichte von Co in C15-NbCo2.
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Abbildung 4.45: COHP-Diagramme der Co–Co-, Nb–Co- und Nb–Nb-Bindungen
in C15-NbCo2 (COHP pro Zelle und Bindung).
Die geringe Zahl der Nb-Majorita¨tsba¨nder unterhalb EF sowie der Verlauf der
Nb–Nb-COHP (bindende Zusta¨nde bis 1,5 eV oberhalb von EF) zeigen, dass Nb in
NbCo2 die weniger elektronegative Komponente darstellt. Dennoch sind die Wechsel-
wirkungen innerhalb der A-Teilstruktur wesentliches Merkmal der chemischen Bin-
dung in NbCo2. Eine Beschreibung der Kristallstruktur als mit Nb-Atomen auf-
gefu¨lltes Co-Geru¨st im Sinne einer polaren intermetallischen Phase wird den Bin-
dungsverha¨ltnissen in NbCo2 mit C15-Struktur nicht gerecht.
4.3.5 Zusammenfassung
Der Homogenista¨tsbereich von C15-Nb1−xCo2+x ist mit 26,3–34,2 at.-% Nb (1100
◦C)
asymmetrisch zur Co-reichen Seite hin ausgedehnt. Auf beiden Seiten des Homo-
genita¨tsbereichs liegen schmale Zweiphasenfelder C36 + C15 sowie (oberhalb von
1200 ◦C) C15 + C14. Auf der Co-reichen Seite konnte C15-Nb1−xCo2+x phasenrein
fu¨r verschiedene Zusammensetzungen in Schritten von 1 at.-% dargestellt und cha-
rakterisiert werden. Der Verlauf der Gitterparameter in diesem Bereich folgt in guter
Na¨herung der Vegardschen Regel.
Einkristalle von C15-Nb1−xCo2+x wurden bisher fu¨r die Substitutionsgrade x = 0
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und x = 0,12 ro¨ntgenographisch untersucht. Die Einkristallstrukturanalyse besta¨tgt,
dass der Homogenita¨tsbereich auf der Co-reichen Seite durch Substitution von Nb
durch u¨berschu¨ssiges Co erzeugt wird. Die Auslenkungsparameter dieser gemischt
besetzten Lage deuten eine Verschiebung der Co-Antistrukturatome von den Nb-
Lagen an. Fu¨r die untersuchte Zusammensetzung ist der Effekt allerdings zu klein
um mittels Splitpositionen beschrieben zu werden.
Elektronenmikroskopische Untersuchungen an C15-Nb1−xCo2+x zeigen eine ge-
ringe Stapelfehlerdichte auf der Co-reichen Seiten, wa¨hrend auf der Nb-reichen Seite
ha¨ufig Stapelfehler beobachtet werden. Innerhalb der schmalen Zweiphasengebiete
C15 + C36 sowie C15 + C14 wurden keine weiteren Stapelvarianten der Laves-Phase
beobachtet.
Abweichungen von der Zusammensetzung NbCo2 zur Co-reichen Seite fu¨hren zu
einem Anstieg des Restwiderstandsverha¨ltnisses. Obwohl die Messungen an polykris-
tallinen Proben durchgefu¨hrt werden ist die Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung
klar erkennbar. C15-Nb1−xCo2+x ist ein pauli-paramagnetisches Metall. Substitution
von Nb durch Co erho¨ht den paramagnetischen Beitrag der Leitungselektronen und
liefert u¨berdies einen Curie-artigen Beitrag paramagnetischer Momente bei tiefen
Temperaturen.
Die elektronische Struktur von C15-NbCo2 wird im wesentlichen durch Co-Zu-
sta¨nde bestimmt, obwohl Beitra¨ge vom Nb sowie Hybridisierung von Nb- und Co-
Zusta¨nden nicht zu vernachla¨ssigen sind. Die Populationsanalyse (COHP) besta¨tigt
dies: Die Co–Co-Wechselwirkungen sind entsprechend ihren -ICOHP die sta¨rksten,
aber Nb–Nb- und Nb–Co-Wechselwirkungen sind nur um ca. 25% schwa¨cher.
4.4 C14-Nb1+xCo2−x
4.4.1 Einkristallstrukturanalyse von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07)
Ein xenomorpher, metallisch gla¨nzender Einkristall von C14-Nb1+xCo2−x wurde aus
einem grob gemo¨rserten Pra¨parat der nominellen Zusammensetzung Nb36,0Co64,0
(Nr. 20) nach Wa¨rmebehandlung bei 1380 ◦C isoliert. Das Pra¨parat ist zweiphasig
und entha¨lt neben der C14-Phase geringe Anteile der µ-Phase an den Korngrenzen.
Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfei-
nerung sind in Tabelle 4.18, die Atomlageparameter und a¨quivalenten Auslenkungs-
parameter in Tabelle 4.19 und die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 4.20
zusammengefasst. Tabelle 4.21 entha¨lt ausgewa¨hlte interatomare Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerung wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B -Lagen mit
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Tabelle 4.18: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07).
Kristallographische Daten
Zusammensetzung Nb1,07Co1,93(1), 35,7(4) at.-% Nb
Z 4




a / pm 483,29(5)
c / pm 784,69(8)
Volumen / nm3 0,15872(3)
Dichte / g·cm−3 8,923
Kristallgro¨ße / µm3 40 × 40 × 100
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ω
Braggwinkelbereich 2θ 9,74◦–54,98◦
Indexbereiche −6 ≤ h ≤ 6, −6 ≤ k ≤ 6, −10 ≤ l ≤ 10
Absorptionskorrektur numerisch
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 26,86




Beobachtete Reflexe mit I > 2σ(I) 91
Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 12
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,023 / 0,056
Goodness-of-fit von F 2 1,223
Extinktionskoeffizient k (Sheldrick) 0,020(5)
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −0,90 / 0,86
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Tabelle 4.19: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07).
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
Co1 6h 0,1698(2) 2x 1/4 71(5) 1
Nb1 4f 1/3 2/3 0,5651(2) 93(5) 1
M1 2a 0 0 0 78(9) 0,86(3) Co + 0,14 Nb
Tabelle 4.20: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-Nb1+xCo2−x (x
= 0,07).
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Co1 78(6) 58(8) 71(6) 0 0 U22/2
Nb1 109(5) U11 62(6) 0 0 U22/2
M1 93(9) U11 47(12) 0 0 U22/2
Co besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlo¨sung mit Direkten
Methoden durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell fu¨hrt. Die Verfeinerung
der Atomlage-, Besetzungs- und Auslenkungsparameter zeigt Mischbesetzung der
B2-Lage (Wyckoff-Position 2a) mit Co und u¨berschu¨ssigem Nb. Die B1-Lage (6h)
ist vollsta¨ndig mit Co besetzt.
Wie die der meisten bislang untersuchten Laves-Phasen vom C14-Typ weist
auch die Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) strukturelle Verzerrun-
gen gegenu¨ber einem Hartkugelmodell auf. Diese Verzerrungen a¨ußern sich durch
die Abweichung des Achsenverha¨ltnisses c/a vom idealen Wert (exp.: 1,6236, ideal:√
8/3 ≈ 1,6330) sowie Abweichungen der Co1- und Nb1-Positionen von denjenigen
in der idealisierten Kristallstruktur (δx(Co1) = 0, 0031(2), δx(Nb1) = 0, 0026(2)).
Die gemischt besetzte M1-Lage hat keine variablen Parameter. Aus dem Volumen der





2) = 241,2 pm. Der ideale Nb–Nb-Abstand ergibt sich gema¨ß Glei-
chung 2.2 (S. 20) zu d(Nb–Nb)id. = 295,4 pm. Durch die Abweichung des c/a-
Verha¨ltnisses vom idealen Wert kommt es nur zu geringen A¨nderungen der Co–
Co-Absta¨nde (maximal 0,5 pm); die Verschiebung von Co1 aus der idealen Position
heraus verursacht weitaus gro¨ßere Verzerrungen. In der verzerrten Kristallstruk-
tur sind die Kantenla¨ngen der nicht durch M1-Atome u¨berkappten Dreiecke (Bu11)
mit 237,1 pm ku¨rzer als die Kanten der Basisfla¨chen der Co13M12-Bipyramiden
(Bc11 = 246,2 pm). Dieses Muster ist analog zu dem in Abschnitt 4.2.1 (S. 96) dis-
kutierten in C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265). Die Verzerrung wird ebenfalls weiter
unten anhand von Bandstrukturrechnungen diskutiert und mit derjenigen in der
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Tabelle 4.21: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nb1+xCo2−x (x
= 0,07).
Nb1 – 3 Co1 282,6(2) Co1 – 2 Co1 237,1(2)
6 Co1 281,88(6) 2 Co1 246,2(2)
3 M1 283,66(3) 2 M1 242,25(7)
1 Nb1 290,2(2) 2 Nb1 282,6(2)
3 Nb1 297,13(5) 4 Nb1 281,88(6)
M1 – 6 Co1 242,25(7)
6 Nb1 283,66(3)
C36-Struktur verglichen. In Abschnitt 7.3 (S. 217) schließlich wird die geometri-
sche und quantenchemische Analyse dieser Verzerrungen auf die Reihe der Nb- und
Ti-basierten Laves-Phasen mit C14-Struktur u¨bertragen. Auch die Nb-Teilstruktur
von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) weist strukturelle Verzerrungen auf. Der Nb–Nb-
Abstand parallel zur c-Achse (Az11) ist gegenu¨ber einer idealisierten Kristallstruktur
gestaucht (290,2 pm), wa¨hrend die Absta¨nde zu den drei weiteren Nb-Nachbarn
(Axy11) mit 297,1 pm gedehnt sind. Der Einfluss der strukturellen Verzerrung auf die
Nb–Co-Absta¨nde ist vergleichsweise gering. In der ersten Koordinationsspha¨re ei-
nes Nb-Atoms liegen drei ina¨quivalente Nb–Co-Absta¨nde vor, die sich um maximal
1,8 pm voneinander unterscheiden. Im folgenden wird auf diesen Aspekt der Verzer-
rung nicht weiter eingegangen.
Neben der strukturellen Verzerrung ist die Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x
(x = 0,07) durch Punktdefekte aufgrund des Nb-U¨berschusses gekennzeichnet. Da
in den Fourier-Karten bei Verfeinerung eines Strukturmodells der Zusammenset-
zung NbCo2 eine positive Differenzdichte in der Co-Teilstruktur beobachtet wurde,
ko¨nnen Co-Fehlstellen als Ursache fu¨r die abweichende Zusammmensetzung aus-
geschlossen werden. Anzeichen fu¨r interstitielle Nb-Atome wurden ebenfalls nicht
beobachtet. Der Defektmechanismus in C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) ist vom anti-
site-Typ. Nb-Antistrukturatome besetzen ausschließlich die Lage 2a, die apicale Po-
sition der trigonalen Bipyramiden. Eine a¨hnliche Situation wird auch in der Kris-
tallstruktur der Ti-reichen C14-Phase Ti1,2Mn1,8 beobachtet [58]. Betrachtet man
allein die unterschiedliche Gro¨ße der Nb- und Co-Atome, so ist eine bevorzugte
Mischbesetzung dieser Lage nicht zu erwarten: Der Wirkungsbereich der 2a-Lage
ist um nur ca. 1% gro¨ßer als der der 6h-Lage. Da Nb-Atome deutlich gro¨ßer sind
als Co-Atome, ko¨nnen die Nb-Antistrukturatome aufgrund der teilweise geordne-
ten Verteilung zu Verzerrungen der Kristallstruktur fu¨hren, die u¨ber diejenige in
sto¨chiometrischen Verbindungen beobachtete hinausgeht. Eine deutliche Verzerrung
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der Kagome´-Netze ist denkbar. Die Verzerrung der Kagome´-Netze ist jedoch ver-
gleichbar mit der in C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265), das eine Co-Teilstruktur ohne
substitutionelle Fehlordnung aufweist. Dies deutet zuna¨chst darauf hin, dass Nb-
Antistrukturatome im wesentlichen die 36-Netze a, B und C beeinflussen. Da die
fraktionellen x, y-Koordinaten der Atome in diesen Netzen durch die Symmetrie der
Raumgruppe P63/mmc festgelegt sind, kann im Mittel keine statische Verzerrung
wie im Falle der Kagome´-Netze auftreten. Die Differenzenelektronendichtekarte um
die M1-Lage liefert keine Hinweise auf Verschiebungen der Nb-Atome. Die anisotro-
pen thermischen Auslenkungsparameter von Nb1 und M1 genu¨gen allerdings den
Beziehungen U11 = U22 > U33 und U11 > 1,75× U33, was auf eine lokale Verzerrung
der Netze a, B und C in der ab-Ebene hinweist. In den u¨brigen in dieser Arbeit
beschriebenen Strukturverfeinerungen von C14-Phasen NbTM 2 mit TM = Mn, Fe,
(Cr,Co) und (Cr,Ni) wird U11 ≈ U33 fu¨r die Nb-Lage beobachtet, wobei sich U11 und
U33 um maximal 30% unterscheiden.
Die oben beschriebenen Verzerrungen der Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x
(x = 0,07) ko¨nnen gegebenenfalls durch die substitutionelle Fehlordnung hervorge-
rufen werden. Betrachtet man ein Schichtpaket BaC, so kann die starke Verzerrung
der A-Teilstruktur dahingehend interpretiert werden, dass die beiden dem M1-Netz
a benachbarten 36-Netze (Nb1) B und C durch die Substitution von Co durch
Nb auseinanderru¨cken. Dadurch verringert sich der Abstand zwischen 36-Netzen
in Schichtpaketen BβB und C γC. Diese Verzerrungen fu¨hren zu großen Nb–Nb-
Absta¨nden zwischen den Netzen B und C sowie kleinen Absta¨nden zwischen Netzen
mit demselben Stapelfolgesymbol. Infolge des kleinen c/a-Verha¨ltnisses sind u¨ber-
dies die Kantenla¨ngen der Dreiecke in den 36-Netzen groß.
Die eingangs des vorherigen Absatzes anklingende Einschra¨nkung ist darin be-
gru¨ndet, dass die dort beschriebenen Verzerrungen zumindest in der Tendenz mit
den innerhalb der Reihe C14-NbTM 2, TM = Mn, Fe, Co, beobachteten Entwick-
lungen (s. Abschnitt 7.3, S. 217) im Einklang steht. Innerhalb dieser Reihe wird
beobachtet, dass vom Mn zum Co (a) die Verzerrung der Kagome´-Netze abnimmt,
(b) die Verzerrung der A-Teilstruktur zunimmt und (c) das c/a-Verha¨ltnis abnimmt.
Die Verzerrungen ko¨nnten also ebenfalls dem hypothetischen C14-NbCo2 zu Eigen
sein. Ebensogut kann die substitutionelle Fehlordnung auch die Verzerrung der Ka-
gome´-Netze beeinflussen. Um diese Fragen zu untersuchen wurden Berechnungen
der Bandstruktur und der Gesamtenergie fu¨r verschiedene Modellsysteme fu¨r C14-
Nb1+xCo2−x (x = 0,07) durchgefu¨hrt. Die Ergebnisse werden in Abschnitt 4.4.3
(S. 146) diskutiert.
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4.4.2 Elektronenmikroskopische Untersuchungen
Fu¨r elektronenmikroskopische Untersuchungen wurde eine zweiphasige Legierung
der nominellen Zusammensetzung Nb35Co65 (Nr. 31) nach Wa¨rmebehandlung bei
1300 ◦C ausgewa¨hlt. Neben Co-reichem C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,09) liegt Nb-reiches
C15-Nb1−xCo2+x (x = −0,04)28) vor.
Ein Feinbereichsbeugungsbild mit Einstrahlrichtung [100] von C14-Nb1+xCo2−x
(x = 0,09) ist in Abbildung 4.46 dargestellt. Es zeigt keine diffusen Linien. Dement-
sprechend zeigt auch ein HREM-Bild (Abbildung 4.47) keine Abweichungen von der
Stapelfolge AB’ des C14-Typs. Die CBED-Diagramme zeigen alllerdings die gleiche
Symmetriereduktion, die fu¨r C36-Nb1−xCo2+x beobachtet wird (s. Abschnitt 4.2.2,
S. 107), so dass offenbar eine geringe Stapelfehlerdichte vorhanden ist.
4.4.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Zur Berechnung der elektronischen Bandstruktur und der elektronischen Zustands-
dichte von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) nach der LMTO-ASA-Methode wurde zu-
na¨chst die Mischbesetzung der Co2-Lage vernachla¨ssigt, es wurde also ein Modell-
kristall mit der Zusammensetzung NbCo2 mit den Atomlage- und Gitterparametern
von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07)
29) behandelt.
Die elektronische Bandstruktur ist in Abbildung 4.48 dargestellt. Die Abbildun-
gen 4.49, 4.50, 4.51 und 4.52 zeigen die elektronische Gesamtzustandsdichte sowie
die partiellen Zustandsdichten der Nb- und Co-Atome. Die COHP(E)-Diagramme
der gemittelten Nb–Nb-, Nb–Co- und Co–Co-Bindungen sind in Abbildung 4.53 dar-
gestellt. Die COHP(E)-Diagramme der unterschiedlichen Co–Co-Bindungen werden
im folgenden Abschnitt diskutiert.
Da die hexagonal-primitive Elementarzelle des C14-Strukturtyps vier Formel-
einheiten NbCo2 entha¨lt ist die Bandstruktur komplizierter als die des C15-Typs
mit zwei Formeleinheiten in der primitiven Elementarzelle. Dennoch lassen sich ei-
nige Analogien zwischen den beiden Strukturen feststellen. Wie im C15-Typ haben
die energetisch tiefstliegenden Ba¨nder unterhalb ca. −6 eV nahezu ausschließlich
s-Charakter. Im sich anschließenden Bereich bis ca. −4,5 eV kommt es zur Beimi-
schung von p- und d-a¨hnlichen Zusta¨nden. Insbesondere entlang der Symmetrielinien
T (Γ → K), T’ (K → M) und Σ (M → Γ) lassen sich dabei Co1-Majorita¨tsba¨nder
und hybridisierte Ba¨nder mit Co2- und Nb-Beitra¨gen (und geringem Anteil von Co1-
p, d-Zusta¨nden) unterscheiden. Oberhalb von −4 eV liegen nur noch geringe Beitra¨ge
28)Der Defektmechanismus fu¨r die Nb-reiche C15-Phase ist noch nicht gekla¨rt, s. Fußnote (23)
auf S. 88.
29)P63/mmc, Z = 4, a = 483,29pm, c = 784,69pm, Atomlageparameter aus Tab. 4.19 (S. 143).
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Abbildung 4.46: Feinbereichsbeugungsbild von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,09), Ein-
strahlrichtung [100]. Diffuse Streifen werden nur selten in a¨quivalenten Beugungs-
mustern vieler Kristalle beobachtet.
Abbildung 4.47: [100]-HREM-Aufnahme von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,09): Die
Stapelfolge AB’AB’ ist angegeben. Ein simuliertes HREM-Bild ist eingefu¨gt.














Abbildung 4.48: Elektronische Bandstruktur von C14-NbCo2.
von s-Zusta¨nden vor, es dominieren Co1-d-a¨hnliche Ba¨nder, die teilweise mit Nb-
oder Co2-d-Zusta¨nden hybridisieren. Wenige Co2- und Nb-Majorita¨tsba¨nder liegen
im Energiefenster von −3 bis −1 eV, wobei letztere zu stark bindenden Nb–Nb-
Wechselwirkungen fu¨hren. Bei −1,2 eV liegt eine schmale Pseudo-Bandlu¨cke vor,
die bindende und antibindende Co–Co-Wechselwirkungen trennt. Neben den zu-
meist flach verlaufenden d-a¨hnlichen Ba¨ndern liegen oberhalb von −2 eV bis u¨ber
die Fermi-Energie hinweg entlang der Symmetrielinien ∆ (Γ → A) und Σ stark
p, d-hybridisierte Ba¨nder vor, die eine deutliche Dispersion aufweisen. Hier ko¨nnen
Ba¨nder mit Co1, Co2-Beitra¨gen und Ba¨nder mit Nb, Co1-Beitra¨gen unterschieden
werden. Oberhalb von EF verringern sich die Beitra¨ge der Co-Atome, bis schließlich
bei 3 eV stark antibindende Nb-Majorita¨tsba¨nder vorliegen.
Die u¨ber jeweils alle Nb–Nb-, Nb–Co- und Co–Co-Bindungen gemittelten Bei-
tra¨ge der −ICOHP(EF) zeigen mit 1,245, 1,144 und 1,513 eV pro Zelle und Bindung
die gleiche Abfolge wie in NbCo2 mit C15-Struktur. Die Abweichung gegenu¨ber C15-
NbCo2 insbesondere im Falle der Co–Co-Bindungen ist auf die unterschiedlichen
interatomaren Absta¨nde zuru¨ckzufu¨hren, wie im folgenden Absatz diskutiert wird.
Die Bindungssituation ist also mit derjenigen im C15-Typ vergleichbar, allerdings
hat die Existenz einer Vorzugsrichtung (c-Achse) Auswirkungen auf die chemische
Bindung. Diese a¨ußern sich in der trigonalen Verzerrung der Kagome´-Netze und


















































Abbildung 4.50: Partielle elektronische Zustandsdichte von Nb in C14-NbCo2.
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Abbildung 4.53: COHP-Diagramme der gemittelten Co–Co-, Nb–Co- und Nb–
Nb-Bindungen in C14-NbCo2 (COHP pro Zelle und Bindung).
Analyse der geometrischen Verzerrung mit Hilfe der COHP-Methode
Zur Analyse der geometrischen Verzerrung wird die chemische Bindung in folgen-
den Modellsystemen untersucht: (a) C14-NbCo2 mit idealisierter Kristallstruktur
(Atomlageparameter aus Tabelle 2.5, S. 22, ideales c/a-Verha¨ltnis) und dem gleichen
Molvolumen wie C15-NbCo2 (Abschnitt 4.3.1, S. 128); (b) wie (a), aber mit dem
Molvolumen von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) und (c) C14-NbCo2 mit Atomlage-
und Gitterparametern von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07). Fu¨r die Rechnungen (b)
und (c) wurden dieselben Kugelradien fu¨r die jeweilige Atomsorte verwendet. Aus-
gewa¨hlte interatomare Absta¨nde und intergrierte COHP, −ICOHP(EF), sind in Ta-
belle 4.22 angegeben. Der Verlauf der −ICOHP in Abha¨ngigkeit von der Energie fu¨r
die Absta¨nde in Modell (b) ist in Abbildung 4.54 dargestellt.
Wie im Falle von C36-NbCo2 sind die Co–Co-Bindungen sta¨rker von einer A¨nde-
rung des Volumens der Elementarzelle betroffen als die Nb–Nb-Binungen. Da das
Elementarzellenvolumen von Modell (b) gro¨ßer ist als das von Modell (a) werden die
−ICOHP(EF) der Co–Co-Bindungen um ca. 0,07 eV pro Zelle und Bindung kleiner,
wa¨hrend die Nb–Nb-Bindungen nahezu unvera¨ndert bleiben. Die −ICOHP(EF) der
Nb–Co-Bindungen, die nicht in der Tabelle angegeben sind, nehmen um 0,04 eV pro
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Tabelle 4.22: Interatomare Absta¨nde d (in pm) und −ICOHP(EF) (in eV pro Zelle
und Bindung) in C14-NbCo2-Modellstrukturen.
Modell (a)a Modell (b)b Modell (c)c
Bindung
d −ICOHP d −ICOHP d −ICOHP
Bu11 239,6 1,67 241,2 1,61 237,1 1,69
Bc11 239,6 1,51 241,2 1,44 246,2 1,34
B12 239,6 1,58 241,2 1,51 242,3 1,51
Az11 293,5 1,23 295,4 1,22 290,2 1,29
Axy11 293,5 1,26 295,4 1,26 297,2 1,23
aa = 479,25pm, c = 782,61pm, c/a = 1,6330 ≈
√
8/3.
ba = 482,37pm, c = 787,70pm, c/a = 1,6330.
ca = 483,29pm, c = 784,69pm, c/a = 1,6236.
Zelle und Bindung ab.
A¨hnlich wie in C36-NbCo2 geben die −ICOHP(EF) der Co–Co-Bindungen in den
idealen Kristallstrukturen (Modelle a und b) bereits Anhaltspunkte fu¨r eine mo¨gliche
Verzerrung der Kagome´-Netze und den daraus resultierenden Verlauf der interato-
maren Absta¨nde: Fu¨r die −ICOHP(EF) gilt Bc11 < B12 < Bu11; dieselbe Abfolge wird
in der realen Kristallstruktur fu¨r die interatomaren Absta¨nde beobachtet. In Abbil-
dung 4.55 sind COHP-Diagramme fu¨r die Co–Co-Bindungen in C14-NbCo2 (Modell
b) dargestellt. Die COHP von Bu11 zeigt nahe −2 eV stark bindende Wechselwirkun-
gen, wa¨hrende diese fu¨r B12 und insbesondere B
c
11 deutlich schwa¨cher ausgepra¨gt
sind. Dies fu¨hrt zu der in der ICOHP (Abb. 4.54) deutlich sichtbaren Aufspaltung
der drei Wechselwirkungen. Andererseits sind die besetzten Zusta¨nde nahe EF fu¨r
Bu11 sta¨rker antibindend als fu¨r B12 und B
c
11. Dieser Effekt ist zu klein um die Ab-
folge Bc11 < B12 < B
u
11 (auch oberhalb von EF) zu a¨ndern, aber die Differenz der
ICOHP(EF) dieser drei Bindungen nimmt ab. In Modell (c) ist die Differenz der
−ICOHP(EF) Bc11 und Bu11 gro¨ßer als in der unverzerrten Kristallstruktur, wa¨hrend
sich der Wert fu¨r die Wechselwirkung B12 gegenu¨ber dem in Modell (b) trotz des
gro¨ßeren Abstands nicht vera¨ndert.
Aus den −ICOHP(EF) der Bindungen in der A-Teilstruktur kann die Tendenz zu
der in der realen Kristallstruktur beobachteten Verzerrung nicht abgeleitet werden.
Die −ICOHP(EF) der Wechselwirkungen Axy11 und Az11 ist fu¨r die drei untersuch-
ten Modelle gleich. Die COHP-Diagramme der beiden Nb–Nb-Wechselwirkungen
sind in Abbildung 4.56 dargestellt. Die Kurven weisen unterhalb von EF keinerlei
deutliche Unterschiede auf, so dass die ICOHP dieser beiden Wechselwirkungen in
diesem Energiebereich sehr a¨hnliche Werte annehmen. Daru¨ber hinaus zeigen die

























Abbildung 4.54: −ICOHP(E) fu¨r (a) Co–Co-Bindungen und (b) Nb–Nb-Bin-
dungen in C14-NbCo2 (Modell b): Wa¨hrend sich die drei unterschiedlichen Co–
Co-Bindungen oberhalb von ca. −2 eV deutlich unterscheiden, zeigen die Kurven
der beiden Nb–Nb-Bindungen bis ca. +1 eV nahezu denselben Verlauf.
(vgl. die Werte fu¨r Modell (a) und (b) in Tabelle 4.22). Die Unterschiede in den Nb–
Co-Wechselwirkungen zwischen Modell (b) und (c) liegen bei maximal 0,01 eV pro
Zelle und Bindung. Die Verzerrung wird also im wesentlichen durch die sta¨rksten
Bindungen, Co–Co, bestimmt30), deren ICOHP daru¨ber hinaus am sta¨rksten von
den interatomaren Absta¨nden abha¨ngen.
Analyse der Verzerrungen in C14-NbCo2 mit Hilfe der FPLO-Methode
Wie im Fall von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) zeigen die unterschiedlichen Werte
der −ICOHP(EF) fu¨r die verschiedenen Bindungen eine Mo¨glichkeit der Verzerrung
der Kristallstruktur, insbesondere der B-Teilstruktur. Fu¨r die A-Teilstruktur wi-
dersprechen die aus Betrachtungen der −ICOHP(EF) ableitbaren Tendenzen den
beobachteten interatomaren Absta¨nden. Die −ICOHP(EF) ko¨nnen zwar als Indi-
kator unterschiedlicher Bindungssta¨rken angesehen werden, aber es ist unmo¨glich,
30)Ein weiterer Faktor ist in diesem Zusammenhang die Multiplizita¨t der Wechselwirkungen.
Wa¨hrend pro Formeleinheit sechs Co–Co-Bindungen zur Bandstrukturenergie beitragen sind es
nur zwei Nb–Nb-Bindungen.
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Abbildung 4.55: COHP-Diagramme fu¨r Co–Co-Bindungen in C14-NbCo2 mit
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Abbildung 4.56: COHP-Diagramme fu¨r Nb–Nb-Bindungen in C14-NbCo2 mit
idealisierter Kristallstruktur (Modell (b), COHP pro Zelle und Bindung).
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quantitative Vorhersagen u¨ber das Ausmaß der Verzerrung zu treffen oder vorherzu-
sagen, ob eine Verzerrung u¨berhaupt beobachtet werden wird. Um die Verzerrungen
zu quantifizieren wurden Berechnungen der Gesamtenergie fu¨r verzerrte und un-
verzerrte C14-NbCo2-Modellstrukturen mit der FPLO-Methode durchgefu¨hrt. Hier-
zu wurde ausgehend (a) von idealisiertem C14-NbCo2 mit dem Molvolumen von
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) und (b) von C14-NbCo2 mit den Gitterparametern
und Atomlageparametern von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) die Gesamtenergie durch
Variation der Variablen c/a, x(Co1) und z(Nb) bei konstantem Volumen der Ele-
mentarzelle minimiert. Ausgewa¨hlte interatomare Absta¨nde sind in Tabelle 4.23
gegenu¨bergestellt.
Tabelle 4.23: Interatomare Absta¨nde (in pm) in den idealen und optimierten Kris-
tallstrukturen von C14-NbCo2 und C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07).
C14-NbCo2 C14-NbCo2 C14-Nb1+xCo2−x
Abstand Symbol
(ideal)a (optimiert)b (x = 0,07)c
Co1–Co1 Bu11 241,2 240,8 237,1
Bc11 241,2 241,8 246,2
Co1–Co2 B12 241,2 241,2 242,3
Nb1–Nb1 Az11 295,4 291,0 290,2
Ax11 295,4 296,9 297,2
aa = 482,37pm, c = 787,70pm, c/a = 1,6330 ≈
√
8/3.
ba = 482,66pm, c = 786,75pm, c/a = 1,6300.
ca = 483,29pm, c = 784,69pm, c/a = 1,6236.
Die optimierte Struktur von C14-NbCo2 ist um 186 J/mol NbCo2 stabiler als die
idealisierte Struktur, wa¨hrend die Energie von C14-NbCo2 mit den Atomlage- und
Gitterparametern von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) und sto¨chiometrischer Zusam-
mensetzung um 660 J/mol ho¨her liegt als die der idealisierten Struktur.
Die Nb–Nb-Absta¨nde in der optimierten Kristallstruktur sowie das c/a-Verha¨lt-
nis sind in Richtung der experimentell beobachteten Werte verschoben, sie erreichen
sie aber nicht. Wa¨hrend die Nb–Nb-Absta¨nde bis auf etwa 1 pm Abweichung repro-
duziert werden, bleiben die Co–Co-Absta¨nde im Rahmen der numerischen Genauig-
keit bezu¨glich der Werte in der idealen Kristallstruktur unvera¨ndert. Auch fu¨r C36-
NbCo2 (s. S. 115) wurde eine im Vergleich zur experimentell beobachteten zu geringe
Verzerrung der Co-Teilstruktur beobachtet. Wie im Falle von C36-NbCo2 ko¨nnen je-
doch auch die fu¨r C14-NbCo2 beobachteten Verzerrungen im Sinne einer bereits der
sto¨chiometrischen Verbindung innewohnende Tendenz zur Verzerrung (zumindest
der Nb-Teilstruktur) interpretiert werden, die durch Fehlordnung versta¨rkt wird.
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Substitutionelle Fehlordnung Zur Beschreibung der substitutionellen Fehlord-
nung in C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) wurden zwei unterschiedliche Konzepte ange-
wandt:
1. Eine geordnete U¨berstruktur, die eine a¨hnliche Zusammensetzung wie der un-
tersuchte Kristall ermo¨glicht, wird mit Hilfe der konventionellen Bandstruk-
turrechnung untersucht
2. Mit Hilfe der CPA (coherent potential approximation)-Methode, die im FPLO-
Programm implementiert ist wird u¨ber statistische Mischbesetzung einer Lage
gemittelt
Eine geeignete U¨berstruktur von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) kann in der Raum-
gruppe P 3¯m1 mit den Gitterparametern a = 2aC14 und c = cC14 beschrieben werden:
i4 t2
P63/mmc −→ P63/mmc −→ P 3¯m1
(C14-NbCo2) 2~a, 2~b,~c (Nb16Co32) (Nb17Co31)
Durch Verdoppelung von a werden aus der zweiza¨hligen Co2-Lage zuna¨chst eine
zwei- und eine sechsza¨hlige Lage erzeugt (a → ag), die im zweiten Schritt in je
zwei ein- und dreiza¨hlige Lagen aufspalten (a→ ab, g → ef). Wird eine der beiden
einza¨hligen Lagen (im hier diskutierten Modell 1a) mit Nb besetzt, so ergibt sich
die Zusammensetzung Nb17Co31. Dies entspricht Nb1+xCo2−x mit x = 0,0625 oder
35,4 at.-% Nb. Die Atomlageparameter von Nb17Co31 sind im Anhang in Tabelle A.7
(S. 271) angegeben. Die Kristallstruktur von Nb17Co31 kann wie in Abbildung 4.57
dargestellt aus der Kristallstruktur von C14-NbCo2 erhalten werden, wenn jedes
zweite 36-Netz aus Co-Atomen a durch ein modifiziertes Netz a’ ersetzt wird. Die
Elementarmasche eines 36-Netzes (gestrichelte Linien) entha¨lt einen Knoten. Durch
Verdoppelung der a- und b-Achse erha¨lt man die vierfache Elementarmasche (durch-
gezogene Linien), die es ermo¨glicht, 1/4 der Co-Atome geordnet durch Nb zu erset-
zen.
Die Bandstrukturrechnungen an Nb17Co31 wurden mit Hilfe der LMTO-ASA-
Methode durchgefu¨hrt. Die elektronischen Zustandsdichten der U¨berstruktur und
von NbCo2 mit den Atomlage- und Gitterparametern von C14-Nb1+xCo2−x (x =
0,07) sind in Abbildung 4.58 gegenu¨bergestellt.
Die Substitution von insgesamt 1/32 (ca. 3%) des Co durch Nb a¨ndert die elek-
tronische Zustandsdichte nicht wesentlich, fu¨hrt aber dazu, dass die lokalen Maxima
in der Zustandsdichte von Nb17Co31 weniger hohe Werte annehmen als in der Zu-
standsdichte von NbCo2. Die Lage der Fermi-Energie ist in den beiden Zustandsdich-
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Abbildung 4.57: Die Kristallstruktur von Nb17Co31 (links ein Viertel der Ele-
mentarzelle) wird ausgehend von der C14-Struktur erhalten, indem jedes zweite
Netz vom Typ a durch das modifizierte Netz a’ (rechts) mit a(a’) = 2a(a) = 2aC14
ersetzt wird (schwarz: Co, weiß: Nb, grau: Nb-Antistrukturatome).
ten nahezu gleich, obwohl die VEK von Nb17Co31 (7,6 e
−/Atom) geringer ist als die
von NbCo2 (7,7 e
−/Atom). Trotz des geringen Substitutionsgrades zeigt Nb17Co31
also kein rigid-band -Verhalten.
Die geordnete U¨berstruktur von Nb17Co31 erlaubt die Analyse lokaler Bindungs-
verha¨ltnisse z. B. mit der COHP-Methode. Hierbei ist jedoch zu beachten, dass
mo¨gliche lokale Verzerrungen im Bereich der Nb-Antistrukturatome in diesem Mo-
dell nicht beru¨cksichtigt werden. Daher treten im Vergleich zum typischen Wert
von ca. 280 pm sehr kurze (242,3 pm) Nb–Co-Absta¨nde auf. Fu¨r die Berechnung der
COHP wurden dieselben Atomkugelradien verwendet wie fu¨r die Rechnungen an
NbCo2 mit dem Molvolumen von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07).
Tabelle 4.24: Interatomare Absta¨nde d (in pm) und gemittelte −ICOHP(EF) (in
eV pro Zelle und Bindung) in Nb17Co31.
Bindung d −ICOHP Bindung d −ICOHP
Bu11 237,1 1,72 A
z
11 290,2 1,31




B12(Co–Nb) 242,3 1,76 Nb–Nb@Co2 283,7 1,22
Die Substitution von Co durch Nb beeinflusst nicht nur die Wechselwirkun-
gen zwischen Co oder Nb und Nb-Antistrukturatomen, sondern auch die Wech-
selwirkungen, die nur mittelbar von der Substitution betroffen sind. So werden die
−ICOHP(EF) insbesondere von Bu11 und Az11 im Vergleich zu den entsprechenden
Werten in C14-NbCo2 (Modell c) geringfu¨gig gro¨ßer, wa¨hrend die u¨brigen Wechsel-
wirkungen etwa gleich bleiben. Obwohl ein quantitativer Vergleich der −ICOHP(EF)
































Abbildung 4.58: Elektronische Zustandsdichte von C14-NbCo2 und von einer
U¨berstruktur mit der Zusammensetzung Nb17Co31.
aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung nicht mo¨glich ist, zeigen die beob-
achteten Tendenzen, dass die Verzerrung sowohl der A- als auch der B -Teilstruktur
eher vergro¨ßert denn vermindert wird.
Die elektronische Struktur von C14-Nb1+xCo2−x unter Beru¨cksichtigung der sta-
tistischen Mischbesetzung der Co2-Lage wurde mittels CPA mit der FPLO-Methode
berechnet. Hierzu wurde die idealisierte Kristallstruktur mit dem Molvolumen von
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) verwendet. In Abbildung 4.59 werden die elektroni-
schen Zustandsdichten von C14-Nb1+xCo2−x mit x = 0, x = 0,04 und x = 0,06
(Substitution auf der Co2-Lage) verglichen.
Nahe EF nimmt die Zustandsdichte mit steigendem Substitutionsgrad geringfu¨-
gig ab, wobei sich die Lage des Peaks unterhalb von EF nicht vera¨ndert. Die Unter-
schiede weiter unterhalb von EF sind deutlicher ausgepra¨gt: Das Maximum der Zu-
standsdichte nimmt deutlich ab, ebenso die Tiefe der Pseudo-Bandlu¨cke bei −1,2 eV.
Stattdessen bildet sich eine neue Pseudo-Bandlu¨cke bei ca. −2 eV aus. Daru¨ber hin-
aus tritt unterhalb von −5 eV eine Bandlu¨cke auf, die mit steigendem Substituti-
onsgrad breiter wird und sich zu niedrigeren Energien verschiebt. Die Bandbreite
des Valenzbandes nimmt mit steigendem Substitutionsgrad zu. Wa¨hrend die Zu-
standsdichte der U¨berstruktur Nb17Co31 der von C14-NbCo2 stark a¨hnelt, fu¨hrt die
Substitution in der CPA zu deutlichen Unterschieden. Der Substitutionsgrad ist in






















Abbildung 4.59: Elektronische Zustandsdichte (FPLO-CPA) pro Elementarzelle
von C14-Nb1+xCo2−x mit x = 0, x = 0,04 und x = 0,06.
Die Gesamtenergie von C14-Nb1+xCo2−x wurde fu¨r die Substitutionsgrade x
= 0,02 und x = 0,04 berechnet. Dabei wurde Co sowohl auf der Lage Co1 (6h)
als auch auf Co2 (2a) teilweise durch Nb substituiert. Die Energiedifferenzen die-
ser beiden Strukturen betragen ∆E = E(Nb@6h) − E(Nb@2a) = 0,15 eV/Atom
(43 kJ/mol C14-Nb1+xCo2−x) fu¨r x = 0,02 und ∆E = 0,57 eV/Atom (165 kJ/mol
C14-Nb1+xCo2−x) fu¨r x = 0,04.
Die Gesamtenergie der Struktur, in der Co auf der Co2-Lage (2a) durch Nb
substituiert wird ist fu¨r beide Substitutionsgrade signifikant niedriger als der ent-
sprechende Wert fu¨r Substitution auf der Lage Co1 (6h). Die Differenz wa¨chst mit
steigendem Substitutionsgrad, d. h. die Struktur mit Nb auf der Co1-Lage wird durch
weitere Substitution destabilisiert. Fu¨r Substitutionsgrade > 0,04 ko¨nnen keine zu-
verla¨ssigen Werte fu¨r die Gesamtenergie angegeben werden, da der Basissatz nicht
optimiert werden konnte. Aufgrund der Ergebnisse fu¨r kleine Substitutionsgrade
ist jedoch zu erwarten, dass Nb auf der Co2-Lage auch fu¨r gro¨ßere x die stabilere
Struktur ist. Somit stehen die Ergebnisse der Rechnungen mit dem experimentell
beobachteten Substitutionsmuster im Einklang. Die Verzerrungen der A- und B-
Teilstruktur gehen mit sehr kleinen A¨nderungen der Gesamtenergie einher, die klei-
ner sind als die numerische Genauigkeit der FPLO-CPA-Methode. Daher wurden
diese Verzerrungen mit dieser Methode fu¨r verschiedene Substitutionsgrade nicht
untersucht.
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Analyse der unterschiedlichen Besetzung der Co-Lagen mit Nb nach dem
DFSO-Konzept Unter Beru¨cksichtigung der Za¨hligkeit der im C14-Strukturtyp
besetzten kristallographischen Lagen kann die Formel von C14-Nb1+xCo2−x (x =
0,07) auch als Nb4Co6(NbξCo1−ξ)2 mit ξ = 2x geschrieben werden. Von den beiden
kristallographischen Lagen in der B -Teilstruktur wird nur eine gemischt besetzt,
so dass die Verbindung streng genommen nicht den Kriterien des DFSO-Konzepts
genu¨gt. Elektronische Ursachen fu¨r die Mischbesetzung nur einer Lage werden daher
mit Hilfe des DFSO-Konzeptes in verallgemeinerter Form (topologische Ladungssta-
bilisierung) analysiert.
Als Modellsystem wurde NbCo2 mit den Atomlage- und Gitterparametern von
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) verwendet. Fu¨r 91 Valenzelektronen pro Zelle, entspre-
chend x = 0,06, ergeben sich die AOP von Co1 und Co2 zu 9,74 e− /Atom und
9,61 e− /Atom. Die negative Partialladung des Co, die auch mit der topologischen
Analyse der Elektronendichte von C36-NbCo2 (vorheriger Abschnitt) im Einklang
steht, zeigt dass Co in C14-NbCo2 die elektronegativere Komponente ist. Demzu-
folge ist nach dem DFSO-Konzept zu erwarten, dass Nb die Co2-Lage bevorzugt
besetzt. Experimentell wird gefunden, dass Nb ausschließlich die Co2-Lage besetzt.
An dieser Stelle sei noch einmal darauf hingewiesen, dass nach dem DFSO-Konzept
die Besetzung der konkurrierenden Lagen nicht quantitativ beschrieben wird; es sind
bestenfalls qualitative Aussagen mo¨glich (hier: der Nb-Anteil auf der Co2-Lage ist
gro¨ßer als der Nb-Anteil auf der Co1-Lage). Auch an dieser Stelle sei angemerkt,
dass die experimentell beobachtete Besetzung der Co1- und Co2-Lage zwar besta¨tigt
wird, aber eine Bewertung des Ergebnisses bisher nicht mo¨glich ist.
Da im Falle von C14-Nb1+xCo2−x (x= 0,07) ein großes Atom ein kleines substitu-
iert und die Koordinationspolyeder sich (wenigstens in der Anordnung der na¨chsten
Nachbarn) unterscheiden ist anzunehmen, dass neben elektronischen auch geometri-
sche Faktoren die Besetzung der Co2-Lage fo¨rdern. In Abschnitt 4.4.1 wurden einige
Aspekte der Kristallstruktur diesbezu¨glich diskutiert.
4.4.4 Zusammenfassung
Im System Nb–Co bildet sich eine Laves-Phase mit C14-Struktur als Hochtempera-
turphase oberhalb von ca. 1200 ◦C nahe der Zusammensetzung Nb36Co64 mit einem
schmalen Homogenita¨tsbereich. Bei der Zusammensetzung NbCo2 ist diese Pha-
se nicht stabil. Sowohl mittels Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse als auch mittels
Rietveld-Profilanpassung von Pulverdiffraktogrammen wird gezeigt, dass die Ab-
weichung von der Zusammensetzung NbCo2 durch die Substitution von Co durch
u¨berschu¨ssiges Nb hervorgerufen wird. Leerstellen in der Co-Teilstruktur oder in-
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terstitielle Nb-Atome werden nicht beobachtet. Diese Phase wird daher als C14-
Nb1+xCo2−x bezeichnet.
Die Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x zeigt deutliche Abweichungen vom
Hartkugelmodell, die fu¨r die meisten Kristallstrukturen von C14-Laves-Phasen be-
obachtet werden (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29). Die basalen Kanten der trigonalen Co5-
Bipyramiden sind gedehnt, wa¨hrend Kanten nicht u¨berkappter Dreiecke in Kagome´-
Netzen gestaucht sind. Der Strukturoptimierung mit der FPLO-Methode zufolge
wird eine solche Verzerrung fu¨r C14-NbCo2 nicht erwartet. Mo¨glicherweise wird die
Verzerrung durch anti-site-Defekte hervorgerufen.
Von den beiden kristallographischen Co-Lagen in der Kristallstruktur von C14-
Nb1+xCo2−x ist nur eine gemischt mit Nb und Co besetzt. Diese Lage entspricht
den Spitzen der trigonalen Co5-Bipyramiden. Berechnungen der Gesamtenergie zei-
gen, dass die Besetzung dieser Lage deutlich gegenu¨ber der Besetzung der anderen
Co-Lage (Kagome´-Netze) bevorzugt ist. Eine Verfeinerung der Auslenkungsparame-
ter gibt Hinweise auf lokale Verzerrungen im Bereich der Nb- sowie der gemischt
besetzten Co-Lage.
Elektronenmikroskopische Untersuchungen an Co-reichem C14-Nb1+xCo2−x ge-
ben keinerlei Hinweise auf eine U¨berstruktur, die auf eine geordnete Verteilung der
Nb-Atome auf der Co-Lage zuru¨ckzufu¨hren ist. Daru¨ber hinaus wird nur eine geringe
Stapelfehlerdichte beobachtet.
4.5 Vergleich der elektronischen Strukturen von NbCo2 mit
C14-, C15- und C36-Struktur
In Abbildung 4.60 sind die elektronischen Zustandsdichten von NbCo2 mit C14-,
C15- und C36-Struktur dargestellt. Den Rechnungen an den hexagonalen Polytypen
liegen die entsprechenden idealisierten Kristallstrukturen zugrunde, so dass Unter-
schiede allein auf die unterschiedlichen Stapelfolgen zuru¨ckzufu¨hren sind.
Die Zustandsdichten der drei Polytypen lassen sich in vier Bereiche untertei-
len: Im Bereich unterhalb von −6 eV liegen Beitra¨ge s-a¨hnlicher Zusta¨nde. Der
sich anschließende Bereich bis −1,5 eV entha¨lt das Maximum bei ca. −2,5 eV und
wird durch d-Zusta¨nde bestimmt, die zu stark bindenden Co–Co-Wechselwirkungen
fu¨hren. Der folgende Bereich ist durch eine Pseudo-Bandlu¨cke vom vorhergehenden
getrennt und beinhaltet Co–Co-antibindende Zusta¨nde. Der vierte Bereich schließ-
lich beginnt oberhalb von 2 eV, er wird durch antibindende Nb-Majorita¨tsba¨nder
bestimmt.
Trotz des a¨hnlichen Verlaufs unterscheiden sich die Zustandsdichten der drei
Polytypen in einer Reihe von Merkmalen. Dis Pseudo-Bandlu¨cke verla¨uft in der



































Abbildung 4.60: Elektronische Zustandsdichte von NbCo2 mit C14-, C15- und
C36-Struktur.
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kubischen Modifikation am glattesten, in den hexagonalen Polytypen ist sie struk-
turierter und weniger breit. Im Allgemeinen weisen die Zustandsdichten deutliche
Unterschiede in der Feinstruktur der fu¨r alle drei Polytypen klar erkennbaren vier
Bereiche auf. Nach [32] fu¨hren diese Unterschiede und insbesondere der durch vie-
le scharfe Maxima gekennzeichnete Verlauf der elektronischen Zustandsdichte zur
zyklischen Variation der Polytypen mit der VEK.
Die Gesamtenergie von NbCo2 mit C14-, C15- und C36-Struktur wurde als Funk-
tion des Volumens der Elementarzelle berechnet. Die Rechnungen wurden nach der
FP-LMTO-Methode (full potential linear muffin-tin orbitals) von Dr. A. Orme-
ci (MPI-CPfS) durchgefu¨hrt. In Abbildung 4.61 ist die Gesamtenergie gegen das
mittlere Atomvolumen aufgetragen, um die Polytypen vergleichen zu ko¨nnen. Die
Volumenabha¨ngigkeit der Gesamtenergie wird jeweils durch eine Birch-Murnaghan-
Zustandsgleichung [246,247] dritter (C36) bzw. vierter (C14 und C15) Ordnung be-
schrieben, deren Parameter an die berechneten Gesamtenergien angepasst wurden.
Der Nullpunkt der Energieskala ist die Energie der Struktur mit der niedrigsten
Gesamtenergie (C36-NbCo2). In Tabelle 4.25 sind das mittlere Atomvolumen im
Energieminimum VAtom,0, die Gesamtenergie und der Kompressionsmodul K
31) fu¨r
die drei Strukturen angegeben.
Tabelle 4.25:Mittleres Atomvolumen, Gesamtenergie und Kompressionsmodul von
NbCo2 mit C14-, C15- und C36-Struktur.
Strukturtyp VAtom,0/ (10
6 pm3) E(VAtom,0) / meV/Atom K(VAtom,0) / GPa
C14 12,02 4,8 277
C15 12,01 0,5 277
C36 12,01 0 277
Fu¨r alle drei Strukturen liegt das Minimum der Gesamtenergie nahezu bei dem
gleichen Atomvolumen. Das experimentell bestimmte mittlere Atomvolumen fu¨r
NbCo2 betra¨gt 13,01 · 106 pm3, das theoretische Gleichgewichtsvolumen ist somit
um 7,7% kleiner. Eine solche Abweichung ist typisch fu¨r die in der Rechnung ver-
wendete LDA-Na¨herung.
Fu¨r die C36-Struktur wird die niedrigste Gesamtenergie gefunden, so dass diese
Struktur bei der Zusammensetzung NbCo2 sowohl fu¨r das experimentelle als auch
das theoretische Volumen stabil sein sollte. Die Energiedifferenz zwischen der C15-
und der C36-Struktur betra¨gt jedoch nur 0,5meV/Atom. Entsprechend der expe-
rimentellen Untersuchung des Phasendiagramms (s. Abschnitt 4.1, S. 81) ist die
31)K = −V ∂p
∂V
, p: hydrostatischer Druck.
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Abbildung 4.61: Gesamtenergie von NbCo2 mit C14-, C15- und C36-Struktur als
Funktion des mittleren Atomvolumens. Im Einschub ist der Bereich nahe der Minima
dargestellt.
C15-Struktur bei der Zusammensetzung NbCo2 im zuga¨nglichen Temperaturbereich
stabil.
Diese Diskrepanz kann mo¨glicherweise auf die LDA-Na¨herung zuru¨ckgefu¨hrt wer-
den, die wie bereits erwa¨hnt ein zu kleines Gleichgewichtsvolumen liefert. Diese
Verschiebung des Gleichgewichtsvolumens kann die Abfolge der untersuchten Struk-
turen auf der Energieachse a¨ndern, insbesondere wenn die Energiedifferenz klein ist.
Die GGA-Na¨herung fu¨hrt zu Gleichgewichtsvolumina, die im Allgemeinen na¨her am
experimentell beobachteten Volumen liegen. Eine Untersuchung der Gesamtener-
gie im Rahmen der GGA fu¨hrt dann mo¨glicherweise zu einem mit dem Experiment
u¨bereinstimmenden Ergebnis (C15 als stabile Struktur). Mo¨glicherweise ist die Ener-
giedifferenz zwischen C15 und C36 fu¨r NbCo2 auch zu klein, d. h. die Energien von
C15- und C36-NbCo2 sind innerhalb der numerischen Genauigkeit der FP-LMTO-
Methode gleich. Fu¨r andere Verbindungen, z. B. NbCr2, ist die Energiedifferenz zwi-
schen der C15- und der C36-Struktur gro¨ßer (s. unten).
Die Gesamtenergie fu¨r die C14-Struktur liegt 4,8meV/Atom u¨ber der der C36-
Struktur. Auch diese Energiedifferenz ist im Vergleich mit anderen bina¨ren Laves-
Phasen in Systemen der U¨bergangsmetalle gering. Fu¨r NbCr2 betra¨gt die Ener-
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giedifferenz E(C14)−E(C15) = 20meV/Atom [119] (ebenfalls mit der FP-LMTO-
Methode berechnet). In [117] wurde die Phasenstabiblita¨t von NbCr2 mit Hilfe von
Rechnungen nach der FLAPW-Methode untersucht. Dabei wurden die Energiedif-
ferenzen E(C14)−E(C15) = 19 meV/Atom und E(C36)−E(C15) = 6meV/Atom
bestimmt.
Die Volumenabha¨ngigkeit der Gesamtenergie zeigt fu¨r die drei Strukturen nahezu
denselben Verlauf, der Kompressionsmodul bei VAtom,0 betra¨gt 277GPa fu¨r alle drei
Strukturen.
Analyse der Bindungssituation mittels COHP Die COHP-Methode ist gut
geeignet, die Bindungssituation in den drei Polytypen C14, C15 und C36 qualitativ
zu vergleichen. Dabei wird fu¨r die Berechnungen der elektronischen Struktur der
hexagonalen Phasen dasselbe Molvolumen der C15-Phase sowie die idealen Atomla-
geparameter verwendet, so dass jeweils alle Nb–Nb-, Nb–Co- und Co–Co-Absta¨nde,
deren COHP analysiert wird, in allen Strukturen gleich groß sind. In Tabelle 4.26
sind die u¨ber die Nb–Nb-, Nb–Co- und Co–Co-Bindungen gemittelten −ICOHP(EF)
von NbCo2 mit C14-, C15- und C36-Struktur angegeben.
Tabelle 4.26: Gemittelte −ICOHP(EF) in eV pro Zelle und Bindung in NbCo2 mit
C14-, C15- und C36-Struktur.
Strukturtyp Nb–Nb Nb–Co Co–Co
C14 1,264 1,181 1,583
C36 1,255 1,181 1,588
C15 1,245 1,183 1,593
Die gleiche Abfolge und die a¨hnlichen Zahlenwerte der −ICOHP(EF) zeigen, dass
die Bindungssituation im wesentlichen unvera¨ndert bleibt.
Die COHP-Methode eignet sich wie in den beiden vorhergehenden Abschnitten
gezeigt zur Analyse der Verzerrung von Kagome´-Netzen β und γ in NbCo2 mit C14-
und C36-Struktur. An dieser Stelle sollen die fu¨r diese beiden Strukturtypen erhalte-
nen Ergebnisse verglichen werden. In Tabelle 4.27 sind die interatomaren Absta¨nde
in der realen Kristallstruktur sowie die −ICOHP(EF) in der idealisierten Kristall-
struktur mit dem Molvolumen von C15-NbCo2 gegenu¨bergestellt. Um den Vergleich
zu erleichtern wurden auch die relativen Verzerrungen gema¨ß Gleichung 2.13 (S. 29)
und analog die relativen Differenzen der −ICOHP(EF) berechnet.
In beiden Strukturtypen sind die Unterschiede in den −ICOHP(EF)-Werten na-
hezu gleich, so dass man fu¨r die sto¨chiometrischen Verbindungen a¨hnliche Verzer-
rungen erwarten wu¨rde. Tatsa¨chlich wird in den verfeinerten Kristallstrukturen der
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Tabelle 4.27: Co–Co-Bindungen in C14- und C36-NbCo2: interatomare Absta¨nde
in der realen Kristallstruktur (in pm) und −ICOHP(EF) (in eV pro Zelle und Bin-
dung) in der idealisierten Kristallstruktur.
C14 C36
Bindung
d −ICOHP d −ICOHP
Bu11 237,1 1,666 232,4 1,670
Bc11 246,2 1,511 241,7 1,512
∆B11 /% 3,77 −9,76 3,92 −9,93
C36- und der C14-Phase eine sehr a¨hnliche Verzerrung der Kagome´-Netze beobach-
tet. Diese ko¨nnen jedoch neben einer diesen Struktureinheiten inha¨renten Tendenz
zur Verzerrung auch durch die substitutionelle Fehlordnung sowie die damit ver-
bundene vera¨nderte VEK beeinflusst werden. Dennoch kann der Schluss gezogen
werden, dass die B -Teilstrukturen sowohl des C14- als auch des C36-Typs im Allge-
meinen zu Verzerrungen neigen. Die Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der COHP
wird in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) auf einige weitere Laves-Phasen mit C14-Struktur
ausgeweitet.
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5 Laves-Phasen in den Systemen Nb–Cr, Nb–Mn
und Nb–Fe
5.1 Das System Nb–Cr
5.1.1 Phasenanalyse
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Nb–Cr-Legierungen mit Zusammensetzungen von
25 at.-% Nb bis 50 at.-% Nb hergestellt und charakterisiert. In as-cast untersuch-
ten Reguli wurde sowohl die C14- als auch die C36-Phase beobachtet. In Abbil-
dung 5.1 ist das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nb33Cr66 im Gusszustand dargestellt. Die Lage der mo¨glichen Reflexe ist
eingezeichnet32).



















Abbildung 5.1: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nb33Cr66 (Nr. 5) im Gusszustand. Die mo¨glichen Reflexpositionen der C14-,
C15- und C36-Struktur sind angezeigt.
Die Probe entha¨lt ein Gemenge von drei Phasen mit C14-, C15- und C36-
Strukturen. An Hand der Reflexintensita¨ten kann abgescha¨tzt werden, dass C14 und
32)Zur Berechnung der Reflexpositionen verwendete Gitterparameter: C14: a = 495,1pm, c =
812,1pm; C15: a = 699,16pm; C36: a = 495,1pm, c = 1612,3pm.























Abbildung 5.2: DTA-Kurven von Nb33,3Cr66,7 (Nr. 6) nach Wa¨rmebehandlung bei
1100 ◦C mit Angabe der Peaktemperaturen (s. Text).
C15 den Großteil des Probenvolumens ausmachen und etwa im Volumenverha¨ltnis
1:2 vorliegen, wa¨hrend die C36-Phase nur einige Prozent des Probenvolumens stellt.
Nichtsdestotrotz sind die Reflexe der C36-Struktur im Beugungsbild klar zu erken-
nen.
In Abbildung 5.2 sind DTA-Kurven einer bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten Legie-
rung der Zusammensetzung Nb33,3Cr66,7 (Nr. 6, einphasig C15) dargestellt. In der
DTA-Aufheizkurve kann das Signal bei 1657 ◦C der Phasenumwandlung von C15
in eine Hochtemperaturmodifikation zugeordnet werden. Weitere Signale unterhalb
des (vermutlich kongruenten) Schmelzpunktes bei 1732 ◦C weisen auf weitere Re-
aktionen hin, an denen vermutlich eine zweiten Hochtemperaturphase beteiligt ist.
Ausgehend von diesen vorla¨ufigen Daten ist es nicht mo¨glich festzulegen, ob die
C14- oder die C36-Phase kongruent schmilzt und welche Phasengleichgewichte bei
T > 1600 ◦C vorliegen. In [109] wird vorla¨ufig angenommen, dass die C14-Phase kon-
gruent schmilzt und der Stabiblita¨tsbereich der C36-Phase zwischen dem der C15-
und der C14-Phase liegt. Mo¨glich ist jedoch auch, dass die C36-Phase kongruent
schmilzt, wie es im System Ti–Cr beobachtet wird [175,177].
Aufgrund der hohen Temperatur der Reaktionen, an denen die Hochtempera-
turphasen beteiligt sind, wurde der Homogenita¨tsbereich allein der Raumtempe-
raturphase an wa¨rmebehandelten Pra¨paraten untersucht. Die Ergebnisse der Pha-
senanalyse bei 1100 ◦C und 1500 ◦C wa¨rmebehandelter Nb–Cr-Legierungen sind in
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Tabelle 5.1 zusammengefasst. Exemplarisch ist das Gefu¨ge der bei 1100 ◦C wa¨rme-
behandelten Legierungen mit 30,0 (Nr. 2), 33,3 (Nr. 5) und 37,0 (Nr. 10) in Abbil-
dung 5.3 dargestellt. Abbildung 5.4 zeigt den Verlauf des mittleren Atomvolumens
der C15-Phase in Abha¨ngigkeit von der Nb-Konzentration.
Tabelle 5.1: Ergebnisse der Phasenanalyse wa¨rmebehandelter Nb–Cr-Legierungen.
Nb-Gehalt (at.-%) Gitterparameter
Nr. Phasenbestanda
nominell ICP-OES WDXS a(C15) / pm
1100 ◦C
1 C15 + Cr(Nb) 25,0 698,78(4)
2 C15 + Cr(Nb) 30,0 C15: 32,8(2) 698,75(4)
3 C15 + Cr(Nb) 31,0 698,85(4)
4 C15 + Cr(Nb) 32,0 698,86(4)
5 C15 33,0 33,0(3) 699,16(3)
6 C15 33,3 33,4(5) 34,5(4) 699,46(4)
7 C15 34,0 34,0(2) 699,94(2)
8 C15 + Nb(Cr) 35,0 700,36(3)
9 C15 + Nb(Cr) 36,0 700,28(4)
10 C15 + Nb(Cr) 37,0 C15: 34,3(1) 700,29(4)
11 C15 + Nb(Cr) 38,0 700,34(5)
12 C15 + Nb(Cr) 39,0 700,26(5)
13 C15 + Nb(Cr) 40,0 700,28(8)
14 C15 + Nb(Cr) 42,0 700,23(5)
15 C15 + Nb(Cr) 50,0 700,30(5)
1500 ◦C
16 C15 + Cr(Nb) 25,0 698,55(4)
17 C15 33,3 699,37(7)
18 C15 + Nb(Cr) 40,0 701,70(4)
aIn allen Legierungen treten Spuren einer weiteren Phase auf, s. Text. Bei 1100 ◦C wa¨rmebe-
handelte Legierungen mit x(Nb) > 0,34 enthalten Spuren der C14-Phase.
Da nur wenige Datenpunkte innerhalb des Einphasenfeldes vorliegen und die Git-
terparameter der zweiphasigen Pra¨parate eine gewisse Streuung aufweisen, kann die
Steigung der Geraden sowie die Schnittpunkte, die die Grenzen des Homogenita¨ts-
bereichs markieren, nur als Scha¨tzung angesehen werden. Aus den Elementarzellen-
volumina der drei einphasigen Pra¨parate (Nr. 6–8) wurde eine Ausgleichsgerade mit
der Geradengleichung
VEZ/10
6 pm3 = 115(9)x+ 305(3) (5.1)
bestimmt (x ist der Molenbruch von Nb). Durch Extrapolation ergibt sich der Homo-
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Abbildung 5.3: Gefu¨ge von (a) Nb30Cr70 (Nr. 2): C15 + Cr(Nb) (hell); (b)
Nb33,3Cr66,7 (Nr. 5): C15 + Spuren einer zweiten Phase; (c) Nb37Cr63 (Nr. 2): C15
+ Nb(Cr).
















Abbildung 5.4: Verlauf des Elementarzellenvolumens von C15-NbCr2 bei 1100
◦C
in Abha¨ngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Durch Extrapolation
der Volumina in den Ein- und Zweiphasenfeldern kann ein Homogenita¨tsbereich von
32,5–34,4 at-% Nb abgescha¨tzt werden.
genita¨tsbereich zu 32,5–34,4 at-% Nb. Die mittels WDX-Spektroskopie bestimmten
Grenzen des Homogenita¨tsbereichs von 32,8 und 34,3 at-% Nb stimmen gut mit
diesen Werten und dem beobachteten Phasenbestand u¨berein, allerdings wird in
fu¨r die Legierung der nominellen Zusammensetzung NbCr2 (Nr. 6) mittels WDXS
ein im Vergleich zur chemischen Analyse deutlich zu hoher Nb-Gehalt beobachtet.
Aus der Phasenanalyse ergibt sich somit, dass der Homogenita¨tsbereich die Zusam-
mensetzung NbCr2 nahezu symmetrisch einschließt. In [109] wird die Breite des
Homogenita¨tsbereichs der C15-Phase bei 1100 ◦C in guter U¨bereinstimmung mit
den in dieser Arbeit bestimmten Werten mit 32,5(3)–34,3(5) at.-% Nb angegeben.
In allen bei 1100 ◦C untersuchten Legierungen treten Spuren einer weiteren Phase
auf, die sich vermutlich metastabil beim Abku¨hlen bildet (s. Abschnitt 5.4, S. 189).
In den Pulverdiffraktogrammen der bei 1500 ◦C wa¨rmebehandelten Proben wurden
keine zusa¨tzlichen Reflexe beobachtet. Insbesondere bei den Nb-reichen Legierungen
wurden nach der Wa¨rmebehandlung bei 1100 ◦C noch Reflexe der C14-Phase beob-
achtet. Dies deutet darauf hin, dass die Reaktionsgeschwindigkeit C14 → C15 von
der Zusammensetzung abha¨ngt. Im Pulverdiffraktogramm der bei 1500 ◦C wa¨rme-
behandelten Nb-reichen Legierung (Nr. 18) werden keine Reflexe der C14-Phase
beobachtet. Zuku¨nftige Proben sollten daher zuna¨chst bei 1500 ◦C geglu¨ht und an-
schließend bei tieferer Temperatur wa¨rmebehandelt werden.
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Die Gitterparameter der bei 1500 ◦C wa¨rmebehandelten Legierungen zeigen, dass
der Homogenita¨tsbereich bei ho¨heren Temperaturen breiter wird. Die Vera¨nderung
der Gitterparameter bezu¨glich der bei 1100 ◦C bestimmten ist in der Nb-reichen
Legierung (Nr. 18) gro¨ßer als in der Cr-reichen (Nr. 16). Wird fu¨r das Elementar-
zellenvolumen bei 1500 ◦C die Ausgleichsgerade nach Gleichung 5.1 verwendet, so
ergibt sich ein Homogenita¨tsbereich von 32,2–36,2 at.-% Nb. Bei ho¨heren Tempe-
raturen ist der Homogenita¨tsbereich also asymmetrisch zur Nb-reichen Seite hin
ausgedehnt. Die Gitterparameter der einphasigen Legierung NbCr2 (Nr. 17) sind
im Rahmen der Genauigkeit dieselben wie die der bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten
Legierung der gleichen Zusammensetzung (Nr. 6).
5.1.2 Rietveld-Verfeinerung der Kristallstruktur von C15-NbCr2
Die Kristallstruktur von C15-NbCr2 wurde mittels Rietveld-Profilanpassung von
Pulverdaten verfeinert. Die Reflexprofile wurden mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funk-
tionen beschrieben, die Asymmetrie mit einer Berar-Baldinozzi-Funktion mit 4 Ter-
men. Der Untergrund wurde mit Chebyshev-Polynomen mit 12 Koeffizienten ange-
passt.
In der Kristallstruktur von C15-NbCr2 besetzen sowohl Nb- als auch Cr-Atome
Lagen ohne freie Koordinaten, so dass nur Auslenkungsparameter und Besetzungs-
parameter verfeinert wurden. Die Verfeinerung der Besetzungsparameter gibt kei-
nerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung sowohl der Nb1- als auch der Cr1-Lage,
so dass sie in den letzten Verfeinerungszyklen auf eins fixiert wurden. Gemessenene
und berechnete Pulverdiffraktogramme sind in Abbildung 5.5 dargestellt. Tabelle 5.2
entha¨lt kristallographische Daten, Atomlageparameter und isotrope Auslenkungspa-
rameter. Interatomare Absta¨nde sind in Tabelle 5.3 angegeben.
5.1.3 Elektrischer Widerstand von C15-NbCr2
In Abbildung 5.6 ist der spezifische elektrische Widerstand ρ(T ) von NbCr2 (Nr. 6)
dargestellt.
Der geringe Restwiderstand von 3,9µΩcm ist mit einer geringen Defektkonzen-
tration vereinbar. Eine Nebenphase, die gleichma¨ßig u¨ber die gesamte Probe verteilt
ist, beeinflusst die Leitfa¨higkeit offenbar nicht. Der temperaturabha¨ngige Teil des
elektrischen Widerstandes ρ(300K) − ρ0 ist mit 50,7µΩcm etwa dreimal so groß
wie der von NbCo2, das ebenfalls mit C15-Struktur kristallisiert. Fu¨r NbCr2 erha¨lt
man damit ein Restwiderstandsverha¨ltnis von 14,0, was ebenfalls mit einer geringen
Defektkonzentration im Einklang ist.
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Abbildung 5.5: Gemessenene (obs.) und berechnete (calc.) Pulverdiffraktogramme
von C15-NbCr2 (nominelle Zusammensetzung Nb33,3Cr66,7, Nr. 6).
Tabelle 5.2: Kristallographische Daten, Atomlageparameter und isotrope Auslen-
kungsparameter von C15-NbCr2.
Raumgruppe Fd3¯m (Nr. 227), Origin Choice 2, Z = 8, a = 699,46(4) pma
Atom Lage x y z Uiso / pm
2 Occ.
Cr1 16d 0 0 0 161(8) 1
Nb1 8b 3/8 3/8 3/8 142(7) 1
aKalibrierte Pulverdaten, s. Tab. 5.1, S. 169. Ergebnis der Rietveld-Profilanpassung: a =
699,25(7)pm (unkalibrierte Daten).
Tabelle 5.3: Interatomare Absta¨nde (d < 310 pm, in pm) in C15-NbCr2.
Nb1 – 12 Cr1 289,98(2) Cr1 – 6 Cr1 247,30(2)
4 Nb1 302,88(2) 6 Nb1 289,98(2)











Abbildung 5.6: Spezifischer elektrischer Widerstand ρ(T ) von NbCr2.
5.1.4 Zusammenfassung
Die Untersuchungen im System Nb–Cr konzentrieren sich auf die bei Raumtempe-
ratur stabile Laves-Phase C15-NbCr2. Der Homogenita¨tsbereich von C15-NbCr2 bei
1500 ◦C und 1100 ◦C sowie der Verlauf der Gitterparameter innerhalb des Homo-
genita¨tsbereichs bei 1100 ◦C wurde neu bestimmt. Bei 1100 ◦C schließt der Homo-
genita¨tsbereich (32,5–34,4 at.-% Nb) die Zusammensetzung NbCr2 nahezu symme-
trisch ein, wa¨hrend der Homogenita¨tsbereich bei 1500 ◦C (ca. 32,2–36,2 at.-% Nb)
asymmetrisch zur Nb-reichen Seite hin ausgedehnt ist.
Entgegen dem gegenwa¨rtig akzeptierten Phasendiagramm wurde in as-cast-Pro-
ben auch eine C36-Phase pulverdiffraktometrisch nachgewiesen. Eine DTA-Unter-
suchung einer as-cast-Probe gibt ebenfalls Hinweise auf eine weitere Hochtempera-
turphase neben der C14-Phase.
Fu¨r die Zusammensetzung C15-NbCr2 wurde die Kristallstruktur mittels Riet-
veld-Profilanpassung verfeinert. Messungen des elektrischen Widerstandes dieser
Probe zeigen einen geringen Restwiderstand und ein hohes Restwiderstandsverha¨lt-
nis der polykristallinen Probe, was auf eine geringe Defektkonzentration hinweist.
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5.2 Das System Nb–Mn
5.2.1 Phasenanalyse
Im System Nb–Mn wurden nur Mn-reiche Legierungen hergestellt und untersucht,
vorrangig mit dem Ziel, Einkristalle von C14-Nb1−xMn2+x darzustellen. Unterschied-
liche Substitutionsgrade x konnten unter Ausnutzung des stark temperaturabha¨ngi-
gen Verlaufs der Solvuslinie durch Wa¨rmebehandlung bei verschiedenen Tempera-
turen erzielt werden. Die Zusammensetzung wurde durch Verfeinerung der Beset-
zungsparameter an Hand von Einkristalldaten bestimmt (s. Abschnitt 5.2.2). Aus
verschiedenen bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten Legierungen wurden drei Kristalle aus-
gewa¨hlt. Die Verfeinerung der Besetzungs- und Gitterparameter (Pulverdaten) lie-
ferte innerhalb einer Standardabweichung die gleichen Werte. Daru¨ber hinaus stim-
men die aus der Verfeinerung und chemischer Analyse bestimmte Zusammensetzung
u¨berein (Einkristall: 29(1) at.-% Nb, chem. Analyse (ICP-OES): 29(1) at.-% Nb).
Die Pulverdiffraktogramme sa¨mtlicher im System Nb–Mn untersuchten Legie-
rungen zeigen nach Entfernen u¨berschu¨ssigen Mangans mit verdu¨nnter Salzsa¨ure
Reflexe, die sich nicht der C14-Struktur zuordnen lassen. In Abbildung 5.7 ist exem-
plarisch das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammenset-
zung Nb10Mn90 nach Wa¨rmebehandlung bei 1100
◦C und Behandlung mit verdu¨nn-
ter Salzsa¨ure dargestellt.
Sa¨mtliche Reflexe lassen sich hexagonal mit a = 2aC14 und c = 2cC14 indizieren,
jedoch zeigt keiner der untersuchten Einkristalle U¨berstrukturreflexe. Daru¨ber hin-
aus werden in den Pulverdiffraktogrammen stets unterschiedliche Verha¨ltnisse der
Intensita¨ten zwischen Reflexen der U¨berstruktur und der C14-Struktur beobachtet,
so dass die beiden Phasen offenbar nebeneinander vorliegen. Ein Zusammenhang
zwischen Nb-Gehalt bzw. Wa¨rmebehandlung und dem Auftreten oder der Inten-
sita¨t der U¨berstrukturreflexe wird nicht beobachtet. Da die in den Pulverdiffrakto-
grammen beobachteten U¨berstrukturreflexe bei keinem der untersuchten Kristalle
beobachtet wurden wird in dieser Arbeit lediglich die Kristallstruktur der C14-Phase
im System Nb–Mn beschrieben.
5.2.2 Einkristallstrukturanalyse von C14-Nb1−xMn2+x (x = 0 und x =
0,13)
Einkristalle von C14-Nb1−xMn2+x konnten aus zweiphasigen Legierungen Nb25Mn75
und Nb10Mn90, die 30 d bei 800
◦C und 1100 ◦C wa¨rmebehandelt wurden, durch
Auflo¨sen u¨berschu¨ssigen Mangans mit verdu¨nnter Salzsa¨ure isoliert werden. Durch
die unterschiedliche Wa¨rmebehandlung konnten bei 800 ◦C nadelfo¨rmige Kristal-
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Huber G670, CrKα1
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Abbildung 5.7: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung Nb10Mn90 nach Wa¨rmebehandlung bei 1100
◦C und Behandlung mit
verdu¨nnter Salzsa¨ure. Die mo¨glichen Reflexpositionen der C14-Struktur sind ange-
zeigt. Im Bereich 26◦ < 2θ < 38◦ werden zusa¨tzliche Reflexe beobachtet, die sich
im Sinne einer 2a× 2a× 2c-U¨berstruktur (U¨S) des C14-Typs indizieren lassen. Die
Indices der zusa¨tzlichen Reflexe (Pfeile) sind angegeben.
le sto¨chiometrischer Zusammensetzung und bei 1100 ◦C isometrische Kristalle mit
einem Substitutionsgrad x = 0,13(2) erhalten werden. Kristallographische Daten
sowie Angaben zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 5.4,
die Atomlageparameter und a¨quivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 5.5 und
die anisotropen Auslenkungsparameter in Tabelle 5.6 zusammengefasst. Die Tabel-
len 5.7 (C14-NbMn2) und 5.8 (C14-Nb1−xMn2+x, x = 0,13) enthalten interatomare
Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B-Lagen mit Mn
besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlo¨sung mit Direkten Metho-
den durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell fu¨hrt. Nach der Verfeinerung
der Atomlage- und Auslenkungsparameter wurde die Besetzung der Nb-Lage verfei-
nert. Der Besetzungsparameter der Nb-Lage des bei 800 ◦C dargestellten Kristalls
weicht um eine Standardabweichung von der Vollbesetzung (100% Nb) ab, so dass er
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Tabelle 5.4: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb1−xMn2+x (x = 0 und x = 0,13).
Kristallographische Daten
Zusammensetzung NbMn2 Nb0,87(2)Mn2,13
(33,3 at.-% Nb) (29,0(5) at.-% Nb)
Z 4
Mol. Masse / g·mol−1 202,79 197,85
F (000) 364 355,7
Kristallsystem hexagonal
Raumgruppe P63/mmc
a / pm 486,78(5) 486,07(8)
c / pm 797,15(8) 796,2(2)
Volumen / nm3 0,16358(3) 0,16291(5)
Dichte / g·cm−3 8,234 8,067
Kristallgro¨ße / µm3 10 × 15 × 25 40 × 40 × 65
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ω ω
Braggwinkelbereich 2θ 9,68◦–71,46◦ 9,68–71,80◦
Indexbereiche −8 ≤ h ≤ 7, −7 ≤ h ≤ 7,
−6 ≤ k ≤ 7, −7 ≤ k ≤ 7,
−11 ≤ l ≤ 13 −13 ≤ l ≤ 13
Absorptionskorrektur multi-scan
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 21,445 21,626
Tmax., Tmin. 1,000, 0,738 1,000, 0,741
Gemessene Reflexe 2595 2459
Unabha¨ngige Reflexe 172 173
Rint 0,048 0,040
Beobachtete Reflexe mit I > 2σ(I) 170 173
Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 11 13
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,038 / 0,071 0,024 / 0,049
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,039 / 0,071 0,024 / 0,049
Goodness-of-fit von F 2 1,667 1,640
Extinktionskoeffizient k (Sheldrick) 0,005(3) 0,010(2)
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −1,71 / 1,67 −0,90 / 0,98
178 5 LAVES-PHASEN IN DEN SYSTEMEN Nb–Cr, Nb–Mn UND Nb–Fe
Tabelle 5.5: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von C14-
Nb1−xMn2+x (x = 0 und x = 0,13).
NbMn2
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
Mn1 6h 0,1716(2) 2x 1/4 57(3) 1
Nb1 4f 1/3 2/3 0,5641(2) 62(5) 1
Mn2 2a 0 0 0 62(5) 1
Nb0,87(2)Mn2,13
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
Mn1 6h 0,17170(9) 2x 1/4 58(2) 1 Mn
Nb(M1a) 4f 1/3 2/3 0,5630(5) 63(4) 0,87(2)
Mn(M1b) 4f 1/3 2/3 0,577(7) Ueq(M1a) 0,13
Mn2 2a 0 0 0 62(3) 1 Mn
Tabelle 5.6: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-Nb1−xMn2+x (x
= 0 und x = 0,13).
Formel Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
NbMn2 Mn1 61(5) 55(6) 52(5) 0 0 U22/2
Nb1 60(4) U11 66(4) 0 0 U22/2
Mn2 71(6) U11 46(9) 0 0 U22/2
Nb0,87(2)Mn2,13 Mn1 60(3) 56(4) 57(4) 0 0 U22/2
M1a, b 66(3) U11 57(9) 0 0 U22/2
Mn2 66(4) U11 55(6) 0 0 U22/2
in den letzten Zyklen der Verfeinerung festgehalten wurde. Demgegenu¨ber weicht die
Zusammensetzung des bei 1100 ◦C erhaltenen Kristalls deutlich von NbMn2 ab. Nach
der Verfeinerung des Besetzungsparameters der Nb-Lage zeigt eine in Abbildung 5.8
wiedergegebene Differenz-Fourier-Karte eine nicht kugelfo¨rmige Restelektronendich-
teverteilung. Daher wurde die gemischt besetzte A-Lage in den letzten Zyklen der
Strukturverfeinerung als Splitposition verfeinert. Dies fu¨hrt zu einer verminderten
Restelektronendichte nahe der gemischt besetzten Lage (von 0,9 · 10−6 e−/pm3 auf
0,6 · 10−6 e−/pm3), der Effekt ist allerdings klein.
Vergleicht man die Mn-Teilstruktur der beiden Kristallstrukturen miteinander,
so fu¨hrt die unterschiedliche Zusammensetzung nicht zu einer unterschiedlichen
Verzerrung; die Lageparameter von Mn1 sind innerhalb einer Standardabweichung
identisch. Auch die Auslenkungsparameter weisen keinerlei Anzeichen fu¨r (lokale)
Verzerrungen auf, die von einer verschmierten Elektronendichte an den Mn-Lagen
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Tabelle 5.7: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm, in pm) in C14-NbMn2.
Nb1 – 6 Mn1 284,99(5) Mn1 – 2 Mn1 236,2(2)
3 Mn1 285,1(2) 2 Mn1 250,6(2)
3 Mn2 285,65(3) 2 Mn2 246,28(8)
1 Nb1 296,4(2) 4 Nb1 284,99(5)
3 Nb1 299,04(7) 2 Nb1 285,1(2)
Mn2 – 6 Mn1 246,28(8)
6 Nb1 285,65(3)
Tabelle 5.8: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nb1−xMn2+x (x
= 0,13).
M1a – 3 Mn1 284,0(4) Mn1 – 2 Mn1 235,7(2)
6 Mn1 285,0(2) 2 Mn1 250,4(2)
3 Mn2 285,09(9) 2 Mn2 246,00(6)










M1b – 3 Mn1 294(5) Mn2 – 6 Mn1 246,00(6)










d < 230 pm: d(M1a–M1b) = 11(6) pm
herru¨hren ko¨nnten. Die strukturelle Verzerrung der Mn-Teilstruktur wird gemein-
sam mit der in weiteren Verbindungen mit C14-Struktur in Abschnitt 7.3 (S. 217)
beschrieben.
A¨hnlich wie in der Nb-Teilstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) beobachtet
man in der Nb-Teilstruktur von C14-Nb1−xMn2+x (x = 0,13) bereits Verzerrungen
bei Besetzung der M1a-Lage mit Nb. Außerdem wird eine a¨hnliche Verzerrung der
Nb-Teilstruktur in C14-NbMn2 und C14-NbFe2 beobachtet, so dass diese nicht allein
auf die Antistrukturatome zuru¨ckgefu¨hrt werden kann. Diese Verzerrung wird eben-
falls in Abschnitt 7.3 (S. 217) diskutiert. Im Fall von C14-Nb1−xMn2+x (x = 0,13)
liegt bereits so viel Mn auf der M1-Lage, dass die Fourierkarte infolge der Verschie-
bung von Mn bezu¨glich der Nb-Lage eine nicht-kugelfo¨rmige Elektronendichte (Fo)
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Abbildung 5.8: Differenz-Fourier-Karte um die gemischt besetzte M1-Lage in C14-
Nb1−xMn2+x (x = 0,13); die Lage der Karte innerhalb des Koordinationspolyeders
ist gezeigt; große, offene Kreise: M1, kleine, schwarze Kreise: Mn1, kleine, graue
Kreise: Mn2.
zeigt. Die Verfeinerung dieser gemischt besetzten Position als Splitlage fu¨hrt dazu,
dass die Mn-Lage M1b bezu¨glich der Nb-Lage M1a um 11(6) pm in Richtung eines
Sechsecks im Kagome´-Netz (β oder γ) und damit auf ein benachbartes M1-Atom
verschoben ist. Die interatomaren Absta¨nde zu den Mn1-Atomen im Kagome´-Netz
sind dadurch um etwa 5 pm ku¨rzer als die von M1a zu diesen Atomen, aber immer
noch deutlich (15%) la¨nger als Mn–Mn-Absta¨nde in der Mn-Teilstruktur (mittler-
er Abstand Mn–Mn 244,5 pm). Der Abstand eines Mn-Atoms auf der Lage M1b
zum na¨chsten Nb-Atom auf M1a entspricht mit 287 pm im Rahmen der Genauig-
keit dem Nb–Mn-Abstand in C14-NbMn2. A¨hnlich wie in der Kristallstruktur von
C36-Nb1−xCo2+x mit x = 0,265 (s. Abschnitt 4.2.1, S. 96) kann hier die Ausbil-
dung kurzer Nb–Mn(M1b)-Absta¨nde als Triebkraft fu¨r die Verschiebung angesehen
werden.
5.2.3 Zusammenfassung
Im System Nb–Mn wurde die Mn-reiche Seite des Homogenita¨tsbereichs der Laves-
Phase untersucht. Mn-reiches C14-Nb1−xMn2+x wurde durch Auflo¨sen der Mn-Ma-
trix mit verdu¨nnter Salzsa¨ure aus zweiphasigen Legierungen C14 + Mn(Nb) isoliert.
Pulverdiffraktogramme unterschiedlich wa¨rmebehandelter Legierungen zeigen stets
zusa¨tzliche Reflexe neben denen der C14-Struktur, die sich mit einer U¨berstruktur
des C14-Typs indizieren lassen, jedoch wurden bei keinem der untersuchten Einkris-
talle U¨berstrukturreflexe beobachtet. Vermutlich liegen zwei Phasen nebeneinander
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vor. Eine Gefu¨geanalyse wurde bisher nicht durchgefu¨hrt, so dass weitere Untersu-
chungen erforderlich sind.
Durch Wa¨rmebehandlungen bei verschiedenen Temperaturen wurden Einkristal-
le von C14-Nb1−xMn2+x mit den Substitutionsgraden x = 0 (800
◦C) und x = 0,13
(1100 ◦C) erhalten. Die maximale Lo¨slichkeit von Mn in C14-Nb1−xMn2+x zeigt ei-
ne deutliche Tempeaturabha¨ngigkeit. Die Abweichungen von der Zusammensetzung
NbMn2 werden – wie durch die Schreibweise der Formel angedeutet – durch Substi-
tution von Nb durch u¨berschu¨ssiges Mn hervorgerufen. Mn-Antistrukturatome sind
dabei von den Nb-Positionen verschoben. Entlang dieser Richtung werden kurze Nb–
Mn-Kontakte erzeugt, die den Nb–Mn-Absta¨nden in C14-NbMn2 entsprechen. Die
Bildung dieser Absta¨nde kann als Triebkraft der Verschiebung angesehen werden.
Die Kristallstrukturen von C14-Nb1−xMn2+x mit x = 0 und x = 0,13 zeigen
Abweichungen vom Hartkugelmodell. Die Verzerrungen sind jedoch fu¨r beide Sub-
stitutionsgrade gleich, so dass chemische Unordnung in diesem Fall keinen Einfluss
auf die Verzerrung hat. Es ist allerdings unklar, ob dies auf andere Systeme u¨bert-
ragbar ist.
5.3 Das System Nb–Fe
5.3.1 Phasenanalyse
Im System Nb–Fe wird eine Laves-Phase mit C14-Strukturtyp beobachtet. In der
Literatur variieren die Angaben zur Phasenbreite allerdings stark, wobei ha¨ufig u¨ber
einen zur Nb-reichen Seite ausgedehnten Homogenita¨tsbereich berichtet wird.
Sowohl in wa¨rmebehandelten Legierungen als auch in Legierungen im Gusszu-
stand mit 26–40 at.-% Nb wurde stets eine Laves-Phase vom C14-Typ beobachtet,
die im folgenden als C14-Nb1∓xFe2±x bezeichnet wird. Andere Polytypen der Laves-
Phase wurden nicht gefunden. C14-Nb1∓xFe2±x schmilzt bei der Zusammensetzung
NbFe2 kongruent bei 1630
◦C.
Der Homogenita¨tsbereich der Laves-Phase bei 1100 ◦C wurde bestimmt und der
Verlauf der Gitterparameter in Abha¨ngigkeit vom Nb-Gehalt untersucht. Hierzu
wurden Legierungen mit Nb-Gehalten von 26–40 at.-% hergestellt und sowohl pul-
verdiffraktometrisch als auch mit metallographischen Methoden analysiert. Die Er-
gebnisse der Phasenanalyse wa¨rmebehandelter Nb–Fe-Legierungen sind in Tabel-
le 5.9 zusammengefasst. Das Gefu¨ge der Legierung Nr. 6 mit 33,3 at.-% Nb ist in
Abbildung 5.9 dargestellt, ein Pulverdiffraktogramm in Abbildung 5.10. Neben der
Laves-Phase liegen Spuren einer weiteren Phase vor, die mit Ti2Ni-Struktur kristal-
lisiert und in allen untersuchten Proben gefunden wird. Die Stabilita¨t dieser Phase
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Tabelle 5.9: Ergebnisse der Phasenanalyse bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelter Nb–Fe-
Legierungen.
Nb-Gehalt (at.-%) Gitterparameter a, c
Nr. Phasenbestanda
nominell ICP-OES WDXS der Laves-Phase in pm
1 C14 + Fe(Nb) 26,0 27,9(2) 481,36(4), 785,09(5)
2 C14b 28,0 - 28,4(3) 481,59(7), 785,7(1)
3 C14 29,0 29,4(3) 29,2(2) 482,11(5), 786,42(7)
4 C14 30,0 30,1(3) 30,3(3) 482,49(6), 787,2(1)
5 C14 32,0 32,2(4) 32,5(2) 483,46(5), 788,80(8)
6 C14 33,3 33,3(3) 33,2(2) 484,19(4), 789,78(6)
7 C14 34,0 34,2(3) 34,5(3) 484,61(6), 790,48(9)
8 C14 + Ti2Ni 35,0 34,6(1)
c 485,03(5), 791,06(7)
9 C14 + µ 36,0 34,8(2)c 485,56(4), 791,75(7)
10 C14 + µ 38,0 485,62(6), 791,8(1)
11 C14 + µ 40,0 35,2(2)c 485,69(7), 791,9(2)
aAlle Pra¨parate enthielten Spuren einer weiteren Phase (Ti2Ni-Typ), in Nr. 2 und 8 ist der
Anteil sogar einige Prozent.
bSpuren Fe(Nb).
cDie C14-Phase in Proben mit x(Nb) ≥ 0,35 zeigt laut WDXS einen kontinuierlichen Anstieg
des Nb-Gehalts im Zweiphasengebiet, s. Text.
wird in Abschnitt 5.4 (S. 189) diskutiert.
Die Gitterparameter a und c von C14-Nb1∓xFe2±x sind in Abbildung 5.11 gegen
den Nb-Gehalt aufgetragen. Eine Extrapolation der Gitterparameter in den Ein-
und Zweiphasenfeldern auf die Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden fu¨hrt zu abwei-
chenden Ergebnissen fu¨r die Auftragungen von a und c, da sich das c/a-Verha¨ltnis
innerhalb des Homogenita¨tsbereichs a¨ndert. Zum Abscha¨tzen des Homogenita¨tsbe-
reichs wurde daher das Elementarzellenvolumen betrachtet, das in Abbildung 5.12
gegen den Nb-Gehalt der Legierung aufgetragen ist. Das Elementarzellenvolumen in
Abha¨ngigkeit vom Nb-Stoffmengenanteil x folgt auf der Fe-reichen Seite der linearen
Beziehung
VEZ/(10
6 pm3) = 47(1)x+ 144,6(4) (5.2)
gema¨ß der Vegardschen Regel. Diese Ausgleichsgerade beschreibt auch das Ele-
mentarzellenvolumen auf der Nb-reichen Seite; eine A¨nderung der Steigung wie im
Falle von C15-Nb1−xCo2+x (s. Abschnitt 4.1, S. 81) wird nicht beobachtet. Fu¨r den
Nb-reichen Bereich liegen jedoch nur zwei Proben (Nr. 7 und 8) innerhalb des Ho-
mogenita¨tsbereichs vor, von denen eine (Nr. 8, 35 at.-% Nb) die Nebenphase mit
Ti2Ni-Struktur entha¨lt. Vorla¨ufig wird aber angenommen, dass Gleichung 5.2 auch
fu¨r den Nb-reichen Bereich gu¨ltig ist.
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Abbildung 5.9: Gefu¨ge von Nb33,3Fe66,7 (Nr. 6) im Hellfeld: Neben der Hauptphase
mit C14-Struktur liegen Spuren einer zweiten Phase mit Ti2Ni-Struktur vor.

















C14, a = 484,19(4) pm, c = 789,78(6) pm
  Ti2Ni−Typ
Abbildung 5.10: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung Nb33,3Fe66,7 (Nr. 6) nach Wa¨rmebehandlung bei 1100
◦C. Die mo¨glichen
Reflexpositionen der C14-Struktur sind angezeigt; Reflexe, die einer Nebenphase mit
Ti2Ni-Struktur zugeordnet werden ko¨nnen, sind durch Pfeile gekennzeichnet.




















Abbildung 5.11: Verlauf der Gitterparameter a und c von C14-Nb1∓xFe2±x bei
1100 ◦C in Abha¨ngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Die Schnitt-
punkte der Ausgleichgeraden in den Ein- und Zweiphasengebieten liegen bei 27,5


















Abbildung 5.12: Verlauf des Elementarzellenvolumens von C14-Nb1∓xFe2±x bei
1100 ◦C in Abha¨ngigkeit vom nominellen Nb-Gehalt der Legierung. Die Grenzen des
Homogenita¨tsbereichs (Schnittpunkte der Ausgleichsgeraden) ergeben sich zu 27,4
und 36,3 at.-% Nb. Erla¨uterungen: s. Text.
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Durch Extrapolation des Elementarzellenvolumens in den Zweiphasengebieten
und dem Stabilita¨tsbereich wird die Breite des Homogenita¨tsbereichs bei 1100 ◦C zu
ca. 27,4–36,3 at-% Nb bestimmt. Die Nb-reiche Grenze liegt hier ho¨her als der durch
Auftragung der Gitterparameter (Abbildung 5.11) bestimmte Wert. Dies ist darauf
zuru¨ckzufu¨hren, dass fu¨r die Berechnung der Ausgleichsgerade (Gl. 5.2) nur Proben
mit ≤ 33,3 at.-% Nb beru¨cksichtigt wurden. Der Homogenita¨tsbereich schließt die
Zusammensetzung NbFe2 asymmetrisch ein. Entgegen dem zur Zeit akzeptierten
Phasendiagramm [143] ist der Homogenita¨tsbereich auch zur Fe-reichen Seite hin
ausgedehnt.
Wa¨hrend die Ergebnisse der Pulverdiffraktometrie und der WDXS-Analyse fu¨r
die Fe-reiche Grenze des Stabilita¨tsbereichs gut u¨bereinstimmen, weichen sie auf
der Nb-reichen Seite deutlich voneinander ab. Untersuchungen der Mikrostruktur
mittels EDXS (die ein kleineres Probenvolumen untersucht als WDXS) belegen In-
homogenita¨ten innerhalb der Laves-Phase. Schwankungen um ca. 1 at.-% in der
Zusammensetzung innerhalb kleiner Bereiche der Probe fu¨hren dazu, dass in der
WDXS ein gegenu¨ber der maximalen Lo¨slichkeit zu niedriger Nb-Gehalt bestimmt
wird. Daru¨ber hinaus steigt der Nb-Gehalt der C14-Phase im Zweiphasengebiet laut
WDXS kontinuierlich an. Diese Schwankungen ko¨nnen vermutlich auf die Phase mit
Ti2Ni-Struktur zuru¨ckgefu¨hrt werden, die in den Proben mit≥ 35 at.-% mit Anteilen
von einigen Volumenprozent beobachtet wird.
5.3.2 Einkristallstrukturanalyse von C14-NbFe2
Ein xenomorpher, metallisch gla¨nzender Einkristall wurde aus einem grob gemo¨rser-
ten Pra¨parat der nominellen Zusammensetzung Nb33,3Fe66,7 (Nr. 6 in Tabelle 5.9,
S. 182) isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung sind in Tabelle 5.10, die Atomlageparameter und a¨quivalenten
Auslenkungsparameter in Tabelle 5.11 und die anisotropen Auslenkungsparameter
in Tabelle 5.12 zusammengefasst. Tabelle 5.13 entha¨lt ausgewa¨hlte interatomare
Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerung wurden die idealen Atomlagepara-
meter aus Tabelle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die
B -Lagen mit Fe besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlo¨sung mit
Direkten Methoden durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell fu¨hrt. Die Ver-
feinerung der Atomlage-, Besetzungs- und thermischen Auslenkungsparameter zeigt
keinerlei Anzeichen fu¨r Mischbesetzungen der Atomlagen.
Obwohl frei von chemischer Unordnung, weisen sowohl das A- als auch das B -
Netz von NbFe2 strukturelle Verzerrungen auf, die zusammen mit den Ergebnissen
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Tabelle 5.10: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-NbFe2.
Kristallographische Daten
Zusammensetzung NbFe2, 33,3 at.-% Nb
Z 4




a / pm 484,19(4)
c / pm 789,78(6)
Volumen / nm3 0,16035(2)
Dichte / g·cm−3 8,476
Kristallgro¨ße / µm3 15 × 30 × 50
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku AFC7, Mercury CCD
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ω
Braggwinkelbereich 2θ 9,72◦–69,76◦
Indexbereiche −7 ≤ h ≤ 7, −7 ≤ k ≤ 7, −12 ≤ l ≤ 11
Absorptionskorrektur Multi-Scan
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 24,22




Beobachtete Reflexe mit I > 2σ(I) 159
Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 11
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,025 / 0,066
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,025 / 0,066
Goodness-of-fit von F 2 1,263
Extinktionskoeffizient k (Sheldrick) 0,097(8)
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −1,22 / 0,96
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Tabelle 5.11: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von
C14-NbFe2.
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
Fe1 6h 0,1701(2) 2x 1/4 61(3) 1 Fe
Nb1 4f 1/3 2/3 0,56382(9) 61(3) 1 Nb
Fe2 2a 0 0 0 66(4) 1 Fe
Tabelle 5.12: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-NbFe2.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Fe1 65(4) 57(5) 57(5) 0 0 U22/2
Nb1 63(3) U11 65(4) 0 0 U22/2
Fe2 74(5) U11 52(7) 0 0 U22/2
Tabelle 5.13: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm, in pm) in C14-NbFe2.
Nb1 – 3 Fe1 283,13(8) Fe1 – 2 Fe1 237,1(2)
6 Fe1 283,27(4) 2 Fe1 247,1(2)
3 Fe2 284,05(3) 2 Fe2 243,60(7)
1 Nb1 294,1(2) 2 Nb1 283,13(8)
3 Nb1 297,17(5) 4 Nb1 283,27(4)
Fe2 – 6 Fe1 243,60(7)
6 Nb1 284,05(3)
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der Strukturverfeinerungen anderer C14-Phasen in Abschnitt 2.2.9 (S. 29) diskutiert
werden. Auch das c/a-Verha¨ltnis weicht vom idealen Wert ab.
5.3.3 Elektrischer Widerstand von C14-NbFe2
In Abbildung 5.13 ist der spezifische elektrische Widerstand ρ(T ) von C14-NbFe2
(nominelle Zusammensetzung Nb33,3Fe66,7, Nr. 6) dargestellt. Die Unstetigkeiten in















Abbildung 5.13: Spezifischer elektrischer Widerstand ρ(T ) von C14-NbFe2. Die
Unstetigkeiten in der Kurve bei ca. 80K und ca. 210K sind auf Kontaktierungspro-
bleme zuru¨ckzufu¨hren.
Trotz der bei der Zusammensetzung NbFe2 geringen Konzentration von Punktde-
fekten, die auch durch die Strukturverfeinerung am Einkristall besta¨tigt wird (keine
Hinweise auf gemischt besetzte Lagen) weist die untersuchte Probe einen Restwi-
derstand von 20,1µΩcm auf, der etwa viermal so groß ist wie der Restwiderstand
von C15-NbCr2 und C15-NbCo2. Die in Abschnitt 5.3.1 angesprochene Nebenphase
wird nur in einem kleinen Teil der Probe beobachtet, sie sollte keinen großen Ein-
fluss auf den elektrischen Widerstand der Probe haben. Mo¨glich ist jedoch, dass
sonstige Eigenschaften des Gefu¨ges, z. B. Korngrenzen, den vergleichsweise hohen
Restwiderstand verursachen.
Der temperaturabha¨ngige Teil des elektrischen Widerstandes liegt bei ρ(300K)−
ρ0 = 107,5µΩcm und ist damit etwa doppelt so groß wie der von NbCr2. Die
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temperaturabha¨hngige Komponente ist im Falle kleiner Defektkonzentrationen un-
abha¨ngig von der Defektkonzentration und spiegelt Einflu¨sse von Gitterschwingun-
gen (Phononen) auf den elektrischen Widerstand wider. Da das Phononenspektrum
nicht nur von der chemischen Bindungssituation beeinflusst wird, sondern auch von
der Symmetrie des Kristalls, ist ein direkter Vergleich der temperaturabha¨ngigen
Beitra¨ge zum elektrischen Widerstand von Verbindungen unterschiedlichen Struk-
turtyps nur bedingt mo¨glich.
5.3.4 Zusammenfassung
C14-Nb1∓xFe2±x kristallisiert mit einem breiten Homogenita¨tsbereich (27,4–36,3 at.-
% Nb bei 1100 ◦C), der bezu¨glich der Zusammensetzung NbFe2 asymmetrisch zur
eisenreichen Seite hin ausgedehnt ist.
Die mittels Ro¨ntgenstrukturanalyse an einem Einkristall der Zusammensetzung
NbFe2 verfeinerte Kristallstruktur zeigt wie die bereits beschriebenen Kristallstruk-
turen von C14-NbMn2 und C14-Nb1+xCo2−x Abweichungen vom Hartkugelmodell,
die in Abschnitt 7.3 (S. 217) diskutiert werden.
5.4 Metastabile Phasen in den Systemen Nb–Cr und Nb–Fe
In Abbildung 5.14 ist das Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen
Zusammensetzung Nb35Fe65 im Gusszustand dargestellt. Die Lage der mo¨glichen
Reflexe ist eingezeichnet33). Die Reflexe der Minorita¨tsphase konnten kubisch indi-
ziert werden, die Verfeinerung des Gitterparameters (kalibrierte Pulverdaten) ergibt
a = 1125,59(6) pm.
An Hand der Gitterparameter wird vermutet, dass die Minorita¨tsphase im Ti2Ni-
Typ kristallisiert. In der Literatur finden sich Berichte u¨ber diesen Strukturtyp in ei-
ner Reihe von bina¨ren Systemen, aber ha¨ufig wird dieser entweder als metastabil oder
als Hochtemperaturphase beschrieben. Im Falle des Systems Nb–Fe wird von Gold-
schmidt [133] u¨ber eine intermetallische Verbindung Nb3Fe2 mit Ti2Ni-Struktur
berichtet. In einer spa¨teren Untersuchung wird gezeigt, dass diese Verbindung me-
tabil ist und sich in langsam abgeku¨hlten Proben bilden kann [148]. Außerdem kann
der Ti2Ni-Typ im System Nb–Fe durch Verunreinigungen stabilisiert werden [147].
Von Lu¨ und jack [146] werden ein terna¨res Oxid mit der Summenformel Nb6Fe6O
und ein Nitrid mit der Summenformel Nb3Fe3N beschrieben, die in einer gefu¨llten
33)Zur Berechnung der Reflexpositionen der C14-Phase wurden die Gitterparameter der C14-
Phase in der wa¨rmebehandelten Legierung dieser Zusammensetzung verwendet (a = 485,03pm, c
= 791,06pm).
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Abbildung 5.14: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusam-
mensetzung Nb35Fe65 (Nr. 8 in Tab. 5.9, S. 182) im Gusszustand. Die mo¨glichen
Reflexpositionen der C14- und Ti2Ni-Struktur sind angezeigt.
Variante des Ti2Ni-Typs, dem W3Fe3C-Typ, kristallisieren. Die Gitterparameter be-
tragen a(Nb6Fe6O) = 1125,1(5) pm und a(Nb3Fe3N) = 1134,7(1) pm.
Das Gefu¨ge einer wa¨rmebehandelten Legierung der nominellen Zusammenset-
zung wurde in einem Elektronenmikroskop mittels EBSD (electron back-scatter dif-
fraction) untersucht (Elektronenmikroskop JEOL JSM 6500 F ausgestattet mit ei-
nem EBSD-System von TSL). Die Untersuchungen wurden von Dr. Satoru Koba-
yashi und Dr. Frank Stein (MPI fu¨r Eisenforschung GmbH, Du¨sseldorf) durch-
gefu¨hrt. Eine Gefu¨geaufnahme sowie entsprechende EBSD-Diagramme sind in Ab-
bildung 5.15 wiedergegeben.
Im Lichtmikroskop sowie in der BSE-Aufnahme im Elektronenmikroskop (Abb.
5.15.a) ist neben der Hauptphase mit C14-Struktur eine im BSE-Kontrast hell er-
scheinende weitere Phase zu erkennen, die sich an den Korngrenzen der C14-Phase
befindet. Die Zusammensetzung dieser Phase ist ca. Nb50Fe50 (Aufgrund der ge-
ringen Doma¨nengro¨ße kann die Zusammensetzung nur abgescha¨tzt werden). Die-
se Zusammensetzung liegt innerhalb des Homogenita¨tsbereichs der µ-Phase; dies
widerspricht jedoch dem Pulverdiffraktogramm, das keinerlei Reflexe der µ-Phase
zeigt. Ein EBSD-Diagramm eines Partikels der hellen Phase kann mit berechneten
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Abbildung 5.15: (a) BSE-Aufnahme des Gefu¨ges einer bei 1100 ◦C wa¨rmebehan-
delten Legierung der nominellen Zusammensetzung Nb35Fe65, (b) EBSD-Diagramm
mit Kikuchi-Linien der hellen Phase, (c) EBSD-Diagramm (b) mit berechneten Li-
nien des Ti2Ni-Typs, (d) EBSD-Diagramm (b) mit berechneten Linien des W6Fe7-
Typs (µ-Phase); die berechneten und beobachteten Kikuchi-Linien in (c) stimmen
u¨berein.
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Kikuchi-Linien der Ti2Ni-Struktur zur Deckung gebracht werden, nicht jedoch mit
denjenigen der µ-Phase (Abb. 5.15.b–d). Neben der C14-Phase und der Phase mit
Ti2Ni-Struktur sind in der BSE-Aufnahme dunkle, kleine (< 1µm) Partikel einer
weiteren Phase zu erkennen, die laut EDXS Sauerstoff enthalten. Die Anwesenheit
von Sauerstoff ko¨nnte eine Phase mit Ti2Ni-Struktur im System Nb–Fe stabilisieren.
Eine Verbindung mit Ti2Ni-Struktur tritt zumindest in Spuren in allen in die-
ser Arbeit beschriebenen Proben im System Nb–Fe auf. In den Proben mit 28 und
35 at.-% Nb, die nahe an den Grenzen des Homogenita¨tsbereichs liegen, und weiteren
Nb-reichen Proben, ist ihr Anteil jedoch besonders groß. Die Gitterparameter dieser
Verbindung sind in der eisenreichen (28 at.-% Nb) Probe gro¨ßer (a = 1136,4(1) pm)
als in der niobreichen und liegen damit na¨her an dem fu¨r das Nitrid bestimmten
Wert. Die Ursache hierfu¨r ist noch nicht bekannt. Da die Doma¨nen der Phase mit
Ti2Ni-Struktur in der Legierung mit 28 at.% Nb sehr klein sind, kann die Zusam-
mensetzung nicht mit der Mikrosonde bestimmt werden.
Eine Wa¨rmebehandlung der Proben bei 1100 ◦C reduziert den Anteil dieser Pha-
se nur geringfu¨gig. Insbesondere dass diese Phase in Proben stark unterschiedlicher
Zusammensetzung beobachtet wird, nicht jedoch in den Proben, deren Zusammen-
setzung zwischen diesen beiden liegt, legt nahe, dass die Phase mit Ti2Ni-Struktur
im System Nb–Fe mo¨glicherweise durch geringe Gehalte von Verunreinigungen sta-
bilisiert wird. Die Massenanteile von Stickstoff und Sauerstoff in den untersuchten
Nb–Fe-Proben lagen unterhalb der jeweiligen Nachweisgrenzen (50 ppm fu¨r N und
250 ppm fu¨r O). Sie bildet sich offenbar nur, wenn die Abku¨hlbedingungen geeignet
sind.
Untersuchungen im System Nb–Cr haben gezeigt, dass der Anteil der Ti2Ni-
Phase erho¨ht werden kann, wenn der Sauerstoffgehalt im Ausgangsmaterial (es wur-
de Cr mit 410 ppm und 4100 ppm Sauerstoff eingesetzt) gro¨ßer ist. A¨hnlich wie im
System Nb–Fe ist der Anteil an einer Phase mit Ti2Ni-Struktur innerhalb des Ho-
mogenita¨tsbereichs der C15-Phase geringer als außerhalb. Dies la¨sst vermuten, dass
diese Phase nicht notwendigerweise eine Gleichgewichtsphase des bina¨ren Systems
sein muss. Durch Wa¨rmebehandlung einer Nb–Cr-Probe (Zusammensetzung NbCr2)
bei 1500 ◦C konnten Spuren einer Phase mit Ti2Ni-Struktur entfernt werden.
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6 Untersuchungen an Mischkristallen
C14-Nb(Cr1−xCox)2 und C14-Nb(Cr1−xNix)2
6.1 Die Mischkristallreihe C14-Nb(Cr1−xCox)2
6.1.1 Darstellung und Phasenanalyse
Im System Nb–Cr–Co wird bei Laves-Phasen entlang des Konzentrationsschnitts
Nb(Cr1−xCox)2 mit steigendem Co-Gehalt ein Wechsel von der C15- zur C14- und
wieder zur C15-Struktur beobachtet. Die Grenzen der Homogenita¨tsbereiche der
Polytypen bei 1000 ◦C wurden von Zhu et al. bestimmt (vgl. Abschnitt 2.5.6). Dabei
wurden keine Strukturuntersuchungen an Einkristallen durchgefu¨hrt. Es ist jedoch
insbesondere im Fall der Mischkristalle mit C14-Struktur interessant, ob die Co- und
Cr-Atome die unterschiedlichen Pla¨tze in der B-Teilstruktur bevorzugt, vielleicht gar
geordnet besetzen.
Neben den bereits beschriebenen bina¨ren Verbindungen C15-NbCr2 und C15-
NbCo2 wurden terna¨re Legierungen im System Nb–Cr–Co hergestellt und sowohl
pulverdiffraktometrisch als auch metallogaphisch untersucht. Die Ergebnisse der
Phasenanalyse sind in Tabelle 6.1 zusammengefasst.
Die nominellen und mittels ICP-OES bestimmten Zusammensetzungen der Le-
gierungen stimmen gut u¨berein, allein bei Legierung Nr. 4 wird eine signifikante
Abweichung von mehr als 1 at.-% (5,5σ) fu¨r den Cr-Gehalt beobachtet. Mit ande-
ren Methoden (WDXS, Auftragung des mittleren Atomvolumens und Einkristall-
Ro¨ntgenstrukturanalyse; s. auch unten) kann keine signifikante Abweichung von der
nominellen Zusammensetzung festgestellt werden.
In Abbildung 6.1 ist (zum Vergleich mit C15-NbCr2 und C15-NbCo2) das mittlere
Atomvolumen in Abha¨ngigkeit vom Substitutionsgrad x aufgetragen. Eine lineare
Anpassung der Volumina der Mischkristalle ergibt
VAtom/10
6 pm3 = −1,25(4)x+ 14,22(2). (6.1)
Die Steigung stimmt gut mit dem von Zhu et al. [84] bestimmten Wert von −1,24
u¨berein. Wird mit dieser Ausgleichsgerade das mittlere Atomvolumen fu¨r die bina¨ren
Phasen C15-NbCr2 und C15-NbCo2 berechnet, so wird ein gegenu¨ber dem experi-
mentell bestimmten Volumen geringerer Wert erhalten (NbCr2: beobachtet 14,26 ·
106 pm3, berechnet 14,22 ·106 pm3 und NbCo2: beobachtet 13,01 ·106 pm3, berechnet












































Tabelle 6.1: Ergebnisse der Phasenanalyse der bei 1100 ◦C wa¨rmebehandelten Nb–Cr–Co-Legierungen.
Zusammensetzung Nb/Cr/Co in at.-% Gitterparametera
Nr. Phasenbestand
nominell ICP-OES WDXS in pm
VAtom
b in 106 pm3
1 C15 + C14 Nb 33,3 697,93(6) 14,165(4) (C15)
Cr 62,2
Co 4,4
2 C14c Nb 33,3 33,1(4) 32,8(3) 488,67(8), 13,809(9)
Cr 44,5 44,6(5) 45,1(3) 801,3(2)
Co 22,2 22,2(3) 22,1(4)
3 C14 Nb 33,3 33,3(4) 33,8(3) 486,90(6), 13,611(5)
Cr 33,3 33,3(4) 33,5(2) 795,53(9)
Co 33,3 33,4(4) 32,7(2)
4 C14d Nb 33,3 33,8(4) 33,3(4) 484,86(5), 13,381(4)
Cr 22,2 21,1(2) 23,2(1) 788,69(7)
Co 44,5 45,1(5) 43,5(2)
5 C14e Nb 33,3 32,9(2) 33,7(2) 481,34(5), 13,082(4)
Cr 5,6 5,6(1) 6,1(1) 782,39(7)
Co 61,1 61,5(4) 60,2(1)
aa und c (C14) oder a (C15).
bMittleres Atomvolumen, VAtom = VEZ/3Z, C15: Z = 8, C14: Z = 4.
cSpuren einer zweiten Phase mit der Zusammensetzung 46,7 at.-% Nb, 34,5 at.-% Cr und 18,8 at.-% Co (EDXS).
dEinphasiges Bulkmaterial mit einer zweiten Phase (Zusammensetzung (EDXS) 47,8 at.-% Nb, 14,0 at.-% Cr und 38,2 at.-% Co) in einem ca. 20µm
breiten Streifen am Probenrand.
eSpuren einer zweiten Phase mit der Zusammensetzung 48,5 at.-% Nb, 5,9 at.-% Cr und 45,6 at.-% Co (EDXS).



















Abbildung 6.1: Verlauf des mittleren Atomvolumens von C14-Nb(Cr1−xCox)2 in
Abha¨ngigkeit vom Substitutionsgrad x bei 1100 ◦C. Die Volumina von C15-NbCr2
und C15-NbCo2 sind ebenfalls eingezeichnet.
6.1.2 Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse
Xenomorphe, metallisch gla¨nzende Einkristalle von C14-Nb(Cr1−xCox)2 wurden aus
Legierungen der nominellen Zusammesetzungen Nb33,3Cr44,5Co22,2 (Nr. 2 in Tabel-
le 6.1, S. 194), Nb33,3Cr33,3Co33,3 (Nr. 3) und Nb33,3Cr22,2Co44,5 (Nr. 4) nach 30 d
Wa¨rmebehandlung bei 1100 ◦C isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben
zur Datensammlung und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 6.2, die Atomlagepa-
rameter und a¨quivalenten Auslenkungsparameter in Tabelle 6.3 und die anisotropen
Auslenkungsparameter in Tabelle 6.4 zusammengefasst. Tabelle 6.5 entha¨lt intera-
tomare Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerungen wurden die Koordinaten aus Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lagen mit Nb und die B-Lagen zu-
na¨chst mit Cr (Nb33,3Cr44,5Co22,2 undNb33,3Cr33,3Co33,3) oder Co (Nb33,3Cr22,2Co44,5)
besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Strukturlo¨sung mit Direkten Metho-
den durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell fu¨hrt. In den letzten Zyklen der
Strukturverfeinerung wurde die Mischbesetzung der Lagen B1 und B2 mit Cr und
Co verfeinert. Dabei wurde die Summe der Besetzungsparameter auf eins festgehal-
ten und die Auslenkungsparameter fu¨r die Atome auf einer Lage gleichgesetzt. Die
Ro¨ntgenbeugungsexperimente geben keinerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung der
Nb-Lage. Die unterschiedliche Besetzung der Lagen B1 und B2 mit Cr und Co sowie
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Tabelle 6.2: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb(Cr1−xCox)2 (x = 0,31, x = 0,48 und x = 0,66).
Kristallographische Daten
Zusammensetzung NbCr1,38Co0,62(5) NbCr1,04Co0,96(5) NbCr0,67Co1,33(6)
(21(2) at.-% Co) (32(2) at.-% Co) (44(2) at.-% Co)
Z 4
Mol. Masse / g·mol−1 201,19 203,56 206,31
F (000) 363,4 367,52 371,96
Kristallsystem hexagonal
Raumgruppe P63/mmc
a / pm 488,67(8) 486,90(6) 484,86(5)
c / pm 801,3(2) 795,53(9) 788,69(7)
Volumen / nm3 0,16570(5) 0,16332(3) 0,16057(3)
Dichte / g·cm−3 8,065 8,279 8,527
Kristallgro¨ße / µm3 25 × 40 × 40 15 × 20 × 45 15 × 50 × 70
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku AFC7, Rigaku R-Axis Rapid,
Mercury CCD Imaging Plate
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan φ, ω ω ω
Braggwinkelbereich 2θ 9,64–62,46◦ 9,66–69,81◦ 9,90–69,66◦
Indexbereiche −7 ≤ h ≤ 5, −7 ≤ h ≤ 7, −7 ≤ h ≤ 7,
−6 ≤ k ≤ 6, −7 ≤ k ≤ 7, −7 ≤ h ≤ 7,
−11 ≤ l ≤ 11 −11 ≤ l ≤ 12 −11 ≤ l ≤ 10
Absorptionskorrektur multi-scan
µa / mm−1 21,18 22,69 24,39
Tmax., Tmin. 1,000, 0,622 1,000, 0,609 1,000, 0,549
Gemessene Reflexe 1190 2270 2475
Unabha¨ngige Reflexe 120 163 152
Rint 0,024 0,052 0,041
Beobachtete Reflexeb 116 157 151
Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 13 13 13
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,023 / 0,044 0,032 / 0,059 0,025 / 0,055
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,026 / 0,046 0,035 / 0,060 0,025 / 0,055
Goodness-of-fit von F 2 1,274 1,496 1,563
Extinktionskoeffizient kc 0,012(2) 0,015(3) 0,015(3)
ρmin/max
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Tabelle 6.3: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter (in pm2)
von C14-Nb(Cr1−xCox)2 (x = 0,31, x = 0,48 und x = 0,66).
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,31
Atom Lage x y z Ueq Occ.
M1 6h 0,1703(2) 2x 1/4 69(4) 0,72(4) Cr + 0,28 Co
Nb1 4f 1/3 2/3 0,56252(9) 76(3) 1
M2 2a 0 0 0 69(5) 0,60(4) Cr + 0,40 Co
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,48
Atom Lage x y z Ueq Occ.
M1 6h 0,1708(2) 2x 1/4 60(3) 0,53(4) Cr + 0,47 Co
Nb1 4f 1/3 2/3 0,5634(1) 65(3) 1
M2 2a 0 0 0 66(6) 0,48(7) Cr + 0,52 Co
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,66
Atom Lage x y z Ueq Occ.
M1 6h 0,1703(2) 2x 1/4 55(3) 0,31(4) Cr + 0,69 Co
Nb1 4f 1/3 2/3 0,5639(1) 66(3) 1
M2 2a 0 0 0 60(5) 0,41(6) Cr + 0,59 Co
Tabelle 6.4: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-Nb(Cr1−xCox)2
(x = 0,31, x = 0,48 und x = 0,66).
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,31
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 71(5) 68(6) 67(5) 0 0 U22/2
Nb1 77(4) U11 73(4) 0 0 U22/2
M2 66(7) U11 74(9) 0 0 U22/2
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,48
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 68(4) 58(5) 51(5) 0 0 U22/2
Nb1 68(3) U11 59(4) 0 0 U22/2
M2 78(6) U11 42(9) 0 0 U22/2
C14-Nb(Cr1−xCox)2, x = 0,66
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 61(4) 45(5) 54(5) 0 0 U22/2
Nb1 71(3) U11 56(4) 0 0 U22/2
M2 71(6) U11 39(9) 0 0 U22/2
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Tabelle 6.5: Interatomare Absta¨nde (d < 320 pm, in pm) in C14-Nb(Cr1−xCox)2
(x = 0,31, x = 0,48 und x = 0,66).
x = 0,31 x = 0,48 x = 0,66
Nb1 – 3 M1 285,93(9) 284,56(9) 282,92(9)
6 M1 286,84(5) 285,14(5) 283,40(5)
3 M2 286,55(5) 285,60(5) 284,44(3)
1 Nb1 300,4(2) 296,8(2) 293,5(2)
3 Nb1 299,39(7) 298,68(6) 297,55(6)
M1 – 2 M1 239,1(2) 237,5(2) 237,1(2)
2 M1 249,6(2) 249,4(2) 247,8(2)
2 M2 246,76(7) 245,54(7) 243,60(6)
2 Nb1 285,93(9) 284,56(9) 282,92(9)
4 Nb1 286,84(5) 285,14(5) 283,40(5)
M2 – 6 M1 246,76(7) 245,54(7) 243,60(6)
6 Nb1 286,55(5) 285,60(4) 284,44(3)
die Abha¨ngigkeit der Elementverteilung vom Substitutionsgrad wird im folgenden
Abschnitt diskutiert.
A¨hnlich wie die bina¨ren Laves-Phasen mit C14-Strukturtyp weisen auch die hier
beschriebenen terna¨ren Verbindungen Verzerrungen sowohl der A- als auch der B-
Teilstruktur auf. Die relativen Verzerrungen (s. Abschnitt 2.2.9, S. 29) sind in Ta-
belle 6.6 angegeben.
Tabelle 6.6: Valenzelektronenkonzentration VEK, Achsenverha¨ltnis c/a und rela-
tive Verzerrungen der A- und B-Teilstruktur (in %) in den Kristallstrukturen von
C14-Nb(Cr1−xCox)2 (x = 0,31, x = 0,48 und x = 0,66).





0,31 6,29 1,6397 4,29 0,86 0,23 −0,10
0,48 6,63 1,6339 4,88 0,82 −0,47 0,17
0,66 6,99 1,6266 4,42 0,62 −1,01 0,37
Vergleicht man die B-Teilstruktur der drei Kristallstrukturen miteinander, so
fu¨hrt die unterschiedliche Zusammensetzung nicht zu einer unterschiedlichen Ver-
zerrung. Die Lageparameter von M1 a¨ndern sich nur wenig und ohne erkennbare
Tendenz. Die Auslenkungsparameter geben daru¨ber hinaus keine Hinweise auf loka-
le Verzerrungen.
In der Mischkristallreihe C14-Ca(Mg1−xAlx)2 [41] wird eine klare Tendenz wach-
sender Verzerrung mit steigendem Al-Gehalt beobachtet. Untersuchungen an Misch-
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kristallen C14-Ca(Li1−xAlx)2 [38] zeigen hingegen, dass sich die Verzerrung nur fu¨r
kleine Substitutionsgrade x a¨ndert, wa¨hrend sie bei gro¨ßeren x nahezu konstant
bleibt.
Im Gegensatz zur B -Teilstruktur zeigt die Verzerrung der Nb-Teilstruktur in-
nerhalb der Reihe eine klare Tendenz. Der Nb–Nb-Abstand parallel zur c-Achse
ist in C14-Nb(Cr1−xCox)2 (x = 0,31) gegenu¨ber dem entsprechenden Abstand in
der idealen Struktur gedehnt. Mit zunehmendem Co-Gehalt wird der Abstand ge-
staucht. Dieselbe Tendenz zeigt das c/a-Verha¨ltnis, das in C14-Nb(Cr1−xCox)2 (x
= 0,48) nahezu den idealen Wert annimmt. Die Verzerrung der Nb-Teilstruktur ist
jedoch gro¨ßer als die durch Abweichungen des c/a-Verha¨ltnisses verursachte. Die
fraktionelle z-Koordinate der Nb-Lage wa¨chst mit dem Co-Gehalt.
6.1.3 Physikalische Eigenschaften
In Abbildung 6.2 ist der spezifische elektrische Widerstand als Funktion der Tem-
peratur ρ(T ) von C14-Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,33, 0,50 und 0,67 (Nr. 2, 3 und 4


















Abbildung 6.2: Spezifischer elektrischer Widerstand ρ(T ) von Nb(Cr1−xCox)2 mit
x= 0,33, 0,50 und 0,67. Unstetigkeiten ko¨nnen auf das Gefu¨ge zuru¨ckgefu¨hrt werden,
s. Text.
Alle drei Proben wiesen einen hohen Restwiderstand, aber nur eine geringe, in
guter Na¨herung lineare, Temperaturabha¨ngigkeit auf. Aufgrund der ausgepra¨gten
chemischen Unordnung folgt das elektrische Verhalten der drei Verbindungen nicht
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der Matthiessenschen Regel [244]: Der elektrische Widerstand kann nicht in tem-
peraturunabha¨ngige Beitra¨ge von Verunreinigungen (hier: chemischer Unordnung)
und Gitterschwingungen (temperaturabha¨ngig) separiert werden, da chemische Un-
ordnung bei hohen Substitutionsgraden auch den temperaturabha¨ngigen Teil beein-
flusst. Da der elektrische Widerstand sowohl Beitra¨ge von der chemischen Unord-
nung als auch des Gefu¨ges entha¨lt, kann aus der Abfolge der Restwidersta¨nde keine
Tendenz abgeleitet werden. Beitra¨ge des Gefu¨ges (z. B. Korngrenzen, Risse in den
sehr spro¨den Proben) a¨ußern sich unter anderem in Schwankungen oder Spru¨ngen im
Verlauf der Kurven. Restwidersta¨nde ρ0, temperaturabha¨ngige Beitra¨ge ρ(293K)−
ρ0 und Restwiderstandsverha¨ltnisse ρ(293K)/ρ0 von C14-Nb(Cr1−xCox)2 mit x =
0,33, 0,50 und 0,67 sind in Tabelle 6.7 angegeben.
Tabelle 6.7: Restwidersta¨nde ρ0, temperaturabha¨ngige Beitra¨ge ρ(293K)−ρ0 und
Restwiderstandsverha¨ltnisse ρ(293K)/ρ0 von C14-Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,33, 0,50
und 0,67.
x ρ0 / µΩcm ρ(293K)− ρ0 / µΩcm ρ(293K)/ρ0
0,33 245,0 6,2 1,03
0,50 156,9 1,3 1,01
0,67 155,7 7,3 1,05
Die Verbindung Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,50 zeigt nahezu keine Temperatu-
rabha¨ngigkeit des elektrischen Widerstands, wa¨hrend die Abha¨ngigkeit in den ande-
ren beiden untersuchten Proben zwar gering, aber dennoch etwa halb so groß ist wie
in bina¨rem NbCo2 und etwa ein Zehntel derjenigen von NbCr2. Interessant ist hier
auch ein Vergleich mit C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) mit chemischer Unordnung in der
A-Teilstruktur, das zwar einen a¨hnlichen Restwiderstand wie C14-Nb(Cr1−xCox)2
mit x = 0,50 und x = 0,67, aber eine gro¨ßere Temperaturabha¨ngigkeit des elek-
trischen Widerstandes aufweist. Allerdings ist der Sustitutionsgrad etwas geringer.
Weitere Untersuchungen an terna¨ren Laves-Phasen mit Substitutionsfehlordnung
auf der A-Position ko¨nnten hier eine besser geeignete Vergleichsgrundlage bieten.
6.1.4 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Die Mischkristalle in der Reihe C14-Nb(Cr1−xCox)2 weisen ein nahezu lineares Ver-
halten der mittleren Atomvolumina vom Substitutionsgrad x auf. Die Untersuchun-
gen von Zhu et al. zeigen, dass das Molvolumen nur von der Zusammensetzung,
nicht aber vom Polytyp der Laves-Phase abha¨ngt. In dieser Arbeit wird eine geringe
Abweichung der Molvolumina der terna¨ren Laves-Phasen C14-Nb(Cr1−xCox)2 von
den nach der Vegardschen Regel durch Interpolation der Volumina von C15-NbCr2
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und C15-NbCo2 erwarteten beobachtet. Die Abweichungen sind jedoch nicht signi-
fikant, so dass ein a¨hnlicher Bindungscharakter in beiden Polytypen anzunehmen
ist.
Die Einkristallstrukturanalysen der Laves-Phasen C14-Nb(Cr1−xCox)2 mit x =
0,31, 0,48 und 0,66 zeigen allerdings, dass die beiden kristallographisch unabha¨ngi-
gen B-Lagen unterschiedlich mit Co und Cr besetzt werden, so dass der C14-Typ
in dieser Mischkristallreihe (trotz seines Auftretens als Hochtemperaturphase im
System Nb–Cr) mit dem DFSO-Konzept beschrieben werden kann.
Die Atomorbitalpopulationen AOP wurden durch EHT-Rechnungen an Modell-
kristallen C14-NbCr2 und C14-NbCo2 mit den Strukturparametern des Kristalls mit
x = 0,48 bestimmt. Die A¨nderung der Gitterparameter innerhalb der Mischkristall-
reihe wurde vernachla¨ssigt. Die Differenz der AOP der B-Lagen ∆AOP = AOP(B2)
−AOP(B1) gibt dann an, ob die B1- (∆AOP < 0) oder die B2-Lage (∆AOP > 0)
bevorzugt mit dem elektronegativeren Co besetzt wird. Abbildung 6.3 zeigt den Ver-
lauf von ∆AOP in Abha¨ngigkeit vom Substitutionsgrad x. Die Zusammensetzungen
der untersuchten Einkristalle sind durch Pfeile gekennzeichnet. Die Vorzeichenwech-
sel von ∆AOP werden durch kleine Unterschiede in den projizierten Zustandsdichten
der Atome auf B1 und B2 verursacht. Der Vorzeichenwechsel bei x ≈ 0,64 kann auf
ein B1-Majorita¨tsband mit geringer Dispersion zuru¨ckgefu¨hrt werden. Sind diese



















Co bevorzugt auf B1(6h)
Co bevorzugt auf B2(2a)
Abbildung 6.3: Differenz der AOP der B-Lagen in EHT-Modellrechnungen zur
DFSO in C14-Nb(Cr1−xCox)2. Die bevorzugte Besetzung der B2-Lage (Wyckoff-
Position 2a) mit Co oder Cr wird durch das Vorzeichen von ∆AOP angezeigt, Pfeile
zeigen die Zusammensetzungen der untersuchten Einkristalle.
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Fu¨r die drei mittels Ro¨ntgenstrukturanalyse untersuchten Einkristalle von C14-
Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,31, 0,48 und 0,66 sind die AOP-Werte und Besetzungs-
faktoren der M1- und M2-Lage in Tabelle 6.8 angegeben. Daru¨ber hinaus sind in
dieser Tabelle auch die Volumina der Wirkungsbereiche (Voronoi-Polyeder) dieser
beiden Lagen angegeben, um geometrische Faktoren fu¨r das Besetzungsverhalten
zu analysieren. Zum Vergleich mit Abbildung 6.3 sind die AOP-Differenzen sowie
die Abweichung von einer gleichma¨ßigen Verteilung der Co-Atome auf die beiden
B-Lagen angegeben (hier vereinfacht als die Differenz der Co-Anteile auf den beiden
Lagen ausgedru¨ckt).
Tabelle 6.8: AOP, Co-Anteil und Volumen des Wirkungsbereichs der M1- und M2-
Lage sowie Differenzen der AOP und der Besetzungsfaktoren dieser beiden Lagen
in Mischkristallen C14-Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,31, 0,48 und 0,66.
C14-Nb(Cr1−xCox)2
x = 0,31 x = 0,48 x = 0,66
VEK 6,29 6,63 6,99
M1 AOP 7,84 8,66 9,58
s.o.f.(Co)a 0,28 0,47 0,69
VWB / 10
6 pm3 12,81 12,63 12,42
M2 AOP 8,01 8,85 9,52
s.o.f(Co) 0,40 0,52 0,59
VWB / 10
6 pm3 12,96 12,79 12,55
∆AOPb 0,17 0,19 −0,06
∆s.o.f.c 0,12 0,05 −0,10
aBesetzungsfaktor von Co, s.o.f.(Co) + s.o.f.(Cr) = 1.
b∆AOP = AOP(M2)−AOP(M1).
c∆s.o.f. = s.o.f.(Co@M2)− s.o.f.(Co@M1).
Die unterschiedliche Besetzung der B-Lagen in Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,31,
0,48 und 0,66 mit Cr und Co kann allein auf elektronische Ursachen zuru¨ckgefu¨hrt
werden, sie ist unabha¨ngig von der Gro¨ße der Atome. In allen drei Kristallstruk-
turen ist der Wirkungsbereich von B2 gro¨ßer als der von B1, allerdings nur um
ca. 1%. Die AOP hingegen korrelieren mit der Verteilung von Co auf die beiden
kristallographischen Lagen. Die AOP geben allerdings nur einen qualitativen Hin-
weis auf die Verteilung; von ∆AOP kann nicht auf den Betrag der Differenz der
Besetzungsfaktoren ∆s.o.f. geschlossen werden, sondern nur das Vorzeichen. Nichts-
destoweniger wird das unterschiedliche Besetzungsverhalten Cr/Co auf der Cr- und
der Co-reichen Seite durch die EHT-Modellrechnung qualitativ richtig wiedergege-
ben. Die Lage des Punktes, an dem ∆AOP das Vorzeichen a¨ndert, ko¨nnte jedoch
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unter Beru¨cksichtigung der Besetzungsfaktoren in Nb(Cr1−xCox)2 mit x = 0,48 zu
kleinerem x verschoben sein. Ein a¨hnlicher oszillatorischer Verlauf der ∆AOP wird
fu¨r C14-Ca(Li1−xAlx)2 [38] beobachtet, allerdings erstreckt sich der Homogenita¨tsbe-
reich der C14-Phase nicht u¨ber den Punkt, in dem ∆AOP das Vorzeichen wechselt.
Aufgrund der deutlichen Fehlordnung in der B-Teilstruktur wird auf die Analyse
der Verzerrungen mit der COHP-Methode fu¨r die terna¨ren Laves-Phasen an dieser
Stelle verzichtet. Die geringen A¨nderungen der Verzerrung, die daru¨ber hinaus keine
Tendenz zeigen, deuten darauf hin, dass die Verzerrungen nicht allein von der VEK
abha¨ngen ko¨nnen.
6.1.5 Zusammenfassung
Fu¨r Mischkristalle in der Reihe C14-Nb(Cr1−xCox)2 wird ein in guter Na¨herung li-
nearer Verlauf des mittleren Atomvolumens als Funktion des Substitutionsgrades
x besta¨tigt. Die Ro¨ntgenstrukturanalyse an Einkristallen verschiedener Zusammen-
setzung zeigt eine unterschiedliche Verteilung von Cr und Co auf die beiden kris-
tallographischen B-Lagen in der C14-Struktur. Wa¨hrend fu¨r kleine Substitutions-
grade Co bevorzugt die Spitzen der trigonalen Bipyramiden besetzt, wird fu¨r große
Substitutionsgrade mehr Co auf den Ecken der basalen Dreiecke beobachtet. Diese
Entwicklung der Elementverteilung innerhalb der Mischkristallreihe kann nicht auf
Gro¨ßeneffekte zuru¨ckgefu¨hrt werden, sondern muss mit der elektronischen Struktur
von C14-Nb(Cr1−xCox)2 zusammenha¨ngen. Mit Hilfe von EHT-Modellrechnungen
kann die beobachtete Elementverteilung qualitativ mit der VEK korreliert werden.
Die Abweichungen der Kristallstruktur vom Hartkugelmodell sind fu¨r die untersuch-
ten Zusammensetzungen unabha¨ngig vom Substitutionsgrad.
Der elektrische Widerstand von C14-Nb(Cr1−xCox)2 wurde fu¨r verschiedene Zu-
sammensetzungen gemessen. Hohe Restwidersta¨nde und eine geringe Temperatu-
rabha¨ngigkeit spiegeln die ausgepra¨gte strukturelle Fehlordnung wider.
6.2 Darstellung und Kristallstruktur von C14-Nb(Cr1−xNix)2
6.2.1 Darstellung und Phasenanalyse
C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) wurde durch Aufschmelzen der Elemente im Stoff-
mengenverha¨ltnis 1:1:1 (nominelle Zusammensetzung Nb33,3Cr33,3Ni33,3) und nach-
folgende Wa¨rmebehandlung der Legierung bei 1100 ◦C (30 d) erhalten. Sowohl die
pulverdiffraktometrische als auch die metallographische Analyse der Legierung zei-
gen, dass C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) einphasig vorliegt. Eine Aufnahme des
Gefu¨ges der Legierung Nb33,3Cr33,3Ni33,3 nach der Wa¨rmebehandlung ist in Ab-
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bildung 6.4 wiedergegeben. Einzelne Ko¨rner von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49)
ko¨nnen auf Grund des Orientierungskontrastes unterschieden werden, der deutlicher
ausgepra¨gt als in den untersuchten bina¨ren Laves-Phasen mit C14-Struktur ist. Ein
Pulverdiffraktogramm von Nb33,3Cr33,3Ni33,3 ist in Abbildung 6.4 dargestellt. Die
Gitterparameter von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) bei Raumtemperatur betragen
a = 486,92(5) pm und c = 796,28(8) pm.
Die Zusammensetzung der wa¨rmebehandelten Legierung wurde mittels ICP-OES
zu 33,5(4) at.-% Nb, 33,2(4) at.-% Cr und 33,3(3) at.-% Ni bestimmt. Die Analy-
se des metallographischen Anschliffs mittels WDXS ergibt die Zusammensetzung
33,8(1) at.-% Nb, 33,7(1) at.-% Cr und 32,5(1) at.-% Ni. Aus der Einkristall-Ro¨ntgen-
strukturanalyse ergibt sich nach der Verfeinerung der Besetzungsparameter der mit
Cr und Ni gemischt besetzten Lagen die Zusammensetzung 33,3 at.-% Nb, 34(2) at.-
% Cr und 33(2) at.-% Ni.
6.2.2 Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse
Ein xenomorpher, metallisch gla¨nzender Einkristall wurde aus der grob gemo¨rserten
Legierung isoliert. Kristallographische Daten sowie Angaben zur Datensammlung
und Strukturverfeinerung sind in Tabelle 6.9, die Atomlageparameter und a¨quivalen-
ten Auslenkungsparameter in Tabelle 6.10 und die anisotropen Auslenkungsparame-
ter in Tabelle 6.11 zusammengefasst. Tabelle 6.12 entha¨lt ausgewa¨hlte interatomare
Absta¨nde.
Als Startmodell fu¨r die Strukturverfeinerungen wurden die idealen Atomlagepa-
rameter aus Tabelle 2.5 auf Seite 22 verwendet, wobei die A-Lage mit Nb und die
B -Lagen zuna¨chst mit Cr besetzt wurden. Zur Kontrolle wurde auch eine Struk-
turlo¨sung mit Direkten Methoden durchgefu¨hrt, die zu dem selben Strukturmodell
fu¨hrt. In den letzten Zyklen der Strukturverfeinerung wurde die Mischbesetzung der
Lagen B1 und B2 mit Cr und Ni verfeinert. Dabei wurde die Summe der Besetzungs-
parameter auf eins festgehalten und die thermischen Auslenkungsparameter fu¨r die
Atome auf derselben Lage gleichgesetzt. Die Ro¨ntgenbeugungsexperimente geben
keinerlei Hinweise auf eine Mischbesetzung der Nb-Lage. Fu¨r die Strukturverfeine-
rung stand ein Datensatz mit Hochwinkeldaten bis sin(θ)/λ = 1,34 A˚−1 (d = 0,38 A˚)
zur Verfu¨gung, so dass an diesem Beispiel u¨berpru¨ft werden konnte, ob die simultane
Verfeinerung von Besetzungs- und thermischen Auslenkungsparametern zu abwei-
chenden Ergebnissen fu¨hrt, wenn die Auflo¨sung reduziert wird, d. h. nicht alle Daten
fu¨r die Verfeinerung verwendet werden. Zum Vergleich wurden dieselben Daten bis
zu einer Auflo¨sung von sin(θ)/λ = 0,81 A˚−1 (d = 0,61 A˚) verwendet. Dies entspricht
der typischen maximalen Auflo¨sung der in dieser Arbeit beschriebenen Einkristall-
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Abbildung 6.4: Gefu¨ge von Nb33,3Cr33,3Ni33,3 im polarisierten Licht: Ko¨rner von
C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) zeigen deutlichen Orientierungskontrast.

















C14, a = 486,92(5) pm, c = 796,28(8) pm
Abbildung 6.5: Pulverdiffraktogramm einer Legierung der nominellen Zusammen-
setzung Nb33,3Cr33,3Ni33,3 nach Wa¨rmebehandlung bei 1100
◦C. Alle beobachteten
Reflexe ko¨nnen der C14-Struktur zugeordnet werden.
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Tabelle 6.9: Kristallographische Daten und Angaben zur Datensammlung und
Strukturverfeinerung von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49).
Kristallographische Daten
Zusammensetzung Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49(3)), 33(2) at.-% Ni
Z 4




a / pm 486,92(5)
c / pm 796,28(8)
Volumen / nm3 0,16350(3)
Dichte / g·cm−3 8,272
Kristallgro¨ße / µm3 15 × 25 × 65
Datensammlung
Diffraktometer Rigaku R-Axis Rapid, Imaging Plate
Strahlung, Wellenla¨nge MoKα, λ = 71,073 pm
Monochromator Graphit
Temperatur / K 293(2)
Scan ω
Braggwinkelbereich 2θ 9,66–141,64◦
Indexbereiche −12 ≤ h ≤ 7, −11 ≤ k ≤ 12, −16 ≤ l ≤ 14
Absorptionskorrektur Multi-Scan
Absorptionskoeffizient µ / mm−1 24,172
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Verfeinerung
Methode full-matrix least-squares gegen F 2
Parameter 12
R(F ) / R(F 2) (I > 2σ(I)) 0,052 / 0,109
R(F ) / R(F 2) (alle Daten) 0,058 / 0,111
Goodness-of-fit von F 2 1,428
Restelektronendichte / 10−6 e·pm−3 −3,05 / 3,37
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Tabelle 6.10: Atomlageparameter und a¨quivalente Auslenkungsparameter von
C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49).
Atom Lage x y z Ueq / pm
2 Occ.
M1 6h 0,16995(7) 2x 1/4 58(2) 0,55(3) Cr + 0,45 Ni
Nb1 4f 1/3 2/3 0,56206(8) 66(2) 1
M2 2a 0 0 0 62(2) 0,38(4) Cr + 0,62 Ni
Tabelle 6.11: Anisotrope thermische Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-
Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49).
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 62(2) 43(2) 62(3) 0 0 U22/2
Nb1 66(2) U11 66(3) 0 0 U22/2
M2 66(2) U11 55(5) 0 0 U22/2
Ro¨ntgenstrukturanalysen. Die Verfeinerung des reduzierten Datensatzes konvergiert
zu R1(F ) = 0,025, wR2(F
2) = 0,060 (alle Daten, 162 Reflexe). Die Verfeinerung
fu¨hrt zu den gleichen Atomlageparametern und um 1% abweichenden Besetzungs-
parametern, aber zu etwa 20% gro¨ßeren Auslenkungsparametern. Die Tendenz der
Auslenkungsparameter (Ueq.(M1) < Ueq.(M2) < Ueq.(Nb1)) a¨ndert sich nicht. Daher
wird angenommen, dass die Besetzungsparameter gemischt besetzter Lagen bei den
bislang beschriebenen Strukturverfeinerungen zuverla¨ssig bestimmt werden konnten.
Die Kristallstruktur von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) weist – a¨hnlich wie die
Mischkristalle der Reihe C14-Nb(Cr1−xCox)2 – sowohl Verzerrungen der Kristall-
struktur als eine ungleichma¨ßige Verteilung von Cr und Ni auf die beiden gemischt
besetzten kristallographischen Lagen auf.
In der Kristallstruktur von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) besetzen Ni-Atome
bevorzugt die M2-Lage (2a). Die Wahrscheinlichkeit, ein Ni-Atom auf dieser Lage
zu finden, ist gegenu¨ber der mittleren Wahrscheinlichkeit, ein Ni-Atom in der B-
Teilstruktur zu finden um 0,13 (ca. 27%) erho¨ht. Entsprechend bevorzugen Cr-
Atome die M1-Lage (6h).
Die Verzerrungen in der B -Teilstruktur von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) sind
geringer als diejenigen in C14-Nb(Cr1−xCox)2, der Verzerrungsgrad der Kagome´-
Netze ∆B11 (nach Gl. 2.13, S. 29) liegt bei 3,94%. Die Nb-Teilstruktur ist mit
∆Az11 = 0,34% und ∆A
xy
11 = −0,10% nur geringfu¨gig verzerrt.
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Tabelle 6.12: Interatomare Absta¨nde (d < 300 pm, in pm) in C14-Nb(Cr1−xNix)2
(x = 0,49).
Nb1 – 3 M1 284,14(7) M1 – 2 M1 238,7(1)
6 M1 285,79(4) 2 M1 248,3(1)
3 M2 285,43(3) 2 M2 245,30(4)
3 Nb1 297,99(5) 2 Nb1 284,14(7)
1 Nb1 299,3(2) 4 Nb1 285,79(4)
M2 – 6 M1 245,30(4)
6 Nb1 285,43(3)
6.2.3 Elektronische Struktur und chemische Bindung
Wie fu¨r die C14-Phase im System Nb–Cr–Co wurde die Mischbesetzung der B -Lagen
im Rahmen des DFSO-Konzeptes analysiert. Der Verlauf der Kurve a¨hnelt dem in
Abbildung 6.3 (S. 201) fu¨r Nb–Cr–Co gezeigten. Zur Berechnung der AOP wurden
NbCr2 und NbNi2 mit den Strukturparametern von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49)
verwendet. Fu¨r die VEK von C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) ergeben sich folgen-
de mittlere AOP: B1 – 8,61 e− und B2 – 8,53 e−. Die Differenz der AOP, ∆AOP =
AOP(B2) − AOP(B1), weist jedoch fu¨r die beiden Modellverbindungen unterschied-
liche Vorzeichen auf: ∆AOP(NbCr2) > 0 und ∆AOP(NbNi2) < 0. Dies zeigt, dass
das DFSO-Kozept hier nicht zu einer eindeutigen Aussage fu¨hrt. Da Ni elektronega-
tiver als Cr ist, sollte es nach dem DFSO-Kozept entsprechend den mittleren AOP
die B1-Lage bevorzugt besetzen. Die Einkristallstrukturverfeinerung zeigt jedoch,
dass Ni bevorzugt die B2-Lage besetzt. In diesem Fall kann die Mischbesetzung
nicht mit Hilfe des einfachen DFSO-Konzeptes beschrieben werden.
6.2.4 Zusammenfassung
Die terna¨re Laves-Phase C14-Nb(Cr1−xNix)2 (x = 0,49) wude phasenrein dargestellt
und charakterisiert. Die Kristallstruktur wurde mittels Einkristall-Ro¨ntgenstruktur-
analyse verfeinert. A¨hnlich wie in Mischkristallen C14-Nb(Cr1−xCox)2 wird eine un-
terschiedliche Besetzung der gemischt besetzten Lagen mit Cr und Ni beobachtet,
wobei Ni bevorzugt die apicale Position der trigonalen Bipyramiden besetzt. Im Fal-
le von C14-Nb(Cr1−xNix)2 kann die beobachtete Elementverteilung nicht mit Hilfe
von EHT-Modellrechnungen beschrieben werden.
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7 Vergleichende Untersuchungen der Reihe
NbTM2
7.1 Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie
Die Absorptionsspektren der bina¨ren Verbindungen NbTM2 (TM = Cr, Mn, Fe,
Co) wurden sowohl fu¨r die Nb–K- als auch die TM –K-Kante gemessen. Die Lage
der Kanten sowie die chemische Verschiebung, definiert als ∆E = E0(NbTM2) −
E0(Element), sind in Tabelle 7.1 angegeben. Die Energie E0 steht dabei fu¨r die Lage
des ersten Wendepunkts (Maximum der ersten Ableitung) der Absorptionskante.
Tabelle 7.1: Lage von Absorptionskanten und chemische Verschiebungen ∆E (in
eV) in Laves-Phasen NbTM2.
Nb–K TM –K
Verbindung
Lage ∆E Lage ∆E
C15-NbCr2 18987,2 1,2 5988,6 −0,4
C14-NbMn2 18987,0 1,0 6538,8 −0,2
C14-NbFe2 18986,8 0,8 7113,6 +1,6
C15-NbCo2 18986,8 0,8 7708,6 −0,4
C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) 18987,2 1,2 7708,5 −0,5
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) 18986,6 0,4 7708,7 −0,3
Zur Bestimmung der Oxidationsstufe (oder der Richtung des Ladungstransfers)
werden in der Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie Vergleichsmessungen an Verbindun-
gen mit bekannter Oxidationsstufe herangezogen. Die chemische Verschiebung ha¨ngt
allerdings nicht allein von der (formalen) Oxidationszahl ab, sondern auch von den
Eigenschaften des Liganden ab. So ist im Falle von Fluoriden und Oxiden die chemi-
sche Verschiebung aufgrund der gro¨ßeren Elektronegativita¨t gro¨ßer als im Falle der
homologen Chloride und Sulfide. Daru¨ber hinaus wird die Absorptionskante nicht
im ganzen verschoben, sondern unterschiedliche Bereiche der Kante reagieren un-
terschiedlich stark auf eine gea¨nderte chemische Umgebung. Fu¨r die in Tabelle 7.2
angegebenen Referenzen ist die chemische Verschiebung als Lage des ersten Wende-
punktes der Absorptionskante bestimmt worden.
Die chemische Verschiebung der Nb- und TM -Absorptionskanten haben entge-
gengesetzte Vorzeichen. Die Lage der Nb–K-Kante ist zu ho¨herer Energie verscho-
ben. Dieses Verhalten wird auch fu¨r Nb2O5 beobachtet. Im Gegensatz dazu liegen
die Energien der TM –K-Kanten unterhalb derer der reinen Metalle, obwohl auch
hier fu¨r Oxide oder Fluoride positive chemische Verschiebungen beobachtet werden.
Eine Ausnahme bildet hier NbFe2, dessen Fe–K-Kante eine andere Form aufweist
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Tabelle 7.2: Chemische Verschiebungen ∆E (in eV) von Referenzmaterialien fu¨r die
Ro¨ntgenabsorbtionsspektroskopie. Das Absorberelement ist in den Formeln durch
Fettdruck hervorgehoben.
Verbindung ∆E Literatur Verbindung ∆E Literatur
Nb2O5 5,4 diese Arbeit
Cr2O3 10,2 diese Arbeit FeO 4,1 [213]
Cr2O3 10,8 [213] Fe2O3 4,8 [213]
MnO 4 [248] CoF2 11,8 diese Arbeit
Mn2O3 7 [248] CoO 9 [249]
MnO2 12 [248] Co2O3 11 [249]
KMnO4 17 [248] LaCoO3 15,0 [250]
als diejenige aller u¨brigen hier bestimmten Absorptionskanten. Mehrfache Messun-
gen dieses Spektrums liefern das selbe Ergebnis. Die gegenla¨ufige Verschiebung der
Kantenlage kann als Folge des Ladungstransfers vom Nb zum 3d-Metall interpretiert
werden. Diese Richtung des Ladungstransfers ist im Einklang mit der fu¨r die Oxide
und Fluoride beobachteten Tendenz. Die gleiche Richtung des Ladungstransfers fin-
det man in NbCo2 mit C36-Struktur durch topologische Analyse der Ladungsdichte
(s. Abschnitt 4.2.4, S. 126).
Die Nb–K-Kanten fu¨r die Verbindungen NbCr2, NbMn2, NbFe2 und NbCo2 sind
in Abbildung 7.1 dargestellt, wa¨hrend die Nb–K-Kanten der drei Laves-Phasen im
System Nb–Co in Abbildung 7.2 wiedergegeben sind.
Innerhalb der Reihe NbTM2 a¨ndert sich die Lage und Gestalt der Nb–K-Kante
nur sehr wenig, was auf eine a¨hnliche Bindungssituation in diesen Verbindungen
hinweist. Insbesondere im oberen Bereich (Absorption ¿ 0,5) liegen die Absorpti-
onskanten der Laves-Phasen dicht beieinander. Mo¨glicherweise haben zunehmende
Elektronegativita¨tsdifferenz und steigende VEK gegenla¨ufige Effekte, so dass sich
die Lage der Kante letztendlich kaum a¨ndert.
Die chemische Verschiebung der TM –K-Kanten (mit Ausnahme der Fe–K-Kan-
te) ist deutlich geringer als die der Nb–K-Kante und in allen Verbindungen nahezu
gleich. Da die chemische Verschiebung in Abha¨ngigkeit von der Oxidationsstufe fu¨r
verschiedene Elemente unterschiedlich ist, sind qualitative Tendenzen nur an Hand
der Nb–K-Kante zu erkennen.
Innerhalb der Reihe der Laves-Phasen im System Nb–Co, C14-Nb1+xCo2−x (x
= 0,07), C15-NbCo2 und C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25), wird insbesondere in der
unterschiedlichen Lage der Nb–K-Kante in der C15- und der C36-Phase der Einfluss








































Abbildung 7.1: Ro¨ntgenabsorptionsspektren (Nb–K-Kante) der Laves-Phasen
NbTM2 mit TM = Cr, Mn, Fe, Co sowie Nb als Referenz. Der Verlauf der ers-




































Abbildung 7.2: Ro¨ntgenabsorptionsspektren (Nb–K-Kante) der Laves-Phasen
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), C15-NbCo2 und C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) und Nb-
Folie zum Vergleich. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe E0 ist im Einschub
gezeigt.







































Abbildung 7.3: Ro¨ntgenabsorptionsspektren (TM –K-Kante) der Laves-Phasen
NbTM2 mit TM = Cr, Mn, Fe, Co. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe E0




































Abbildung 7.4: Ro¨ntgenabsorptionsspektren (Co–K-Kante) der Laves-Phasen
C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), C15-NbCo2 und C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) und Co-
Folie zum Vergleich. Der Verlauf der ersten Ableitung nahe E0 ist im Einschub
gezeigt.
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wird die Nb–K-Kante zu einer ho¨heren Energie verschoben, wa¨hrend die Lage der
Co–K-Kante unvera¨ndert bleibt. Co wirkt in den drei Verbindungen demnach in
gleichem Maße als Elektroneakzeptor. Bei der C14-Phase ist zu beru¨cksichtigen,
dass hier zwei chemisch unterschiedliche Nb-Spezies vorliegen. Die Position der Nb–
K-Kante ist in diesem Fall also als gemittelt anzusehen, sie steht aber mit der fu¨r
C15 und C36 gefundenen Tendenz im Einklang.
7.2 Elektronische Struktur und chemische Bindung
In diesem Abschnitt werden die elektronischen Strukturen der Verbindungen NbTM2
mit TM = Cr, Mn, Fe, Co an Hand der elektronischen Zustandsdichte verglichen. In
Abbildung 7.5 sind die Gesamtzustandsdichten sowie die partiellen Zustandsdichten
von Nb dargestellt. Um den Vergleich der C15- mit der C14-Struktur zu ermo¨glichen
beziehen sich die Zustandsdichten auf eine Formeleinheit NbTM2.
Der Vergleich zeigt, dass die elektronischen Zustandsdichten von NbTM2 mit
TM = Cr, Mn, Fe, Co im wesentlichen sehr a¨hnlich verlaufen. Diese Verbindungen
ko¨nnen also zumindest na¨herungsweise mit einem rigid band -Modell beschrieben
werden. Innerhalb der Reihe NbTM2 mit TM = Cr, Mn, Fe, Co verschiebt sich
die Fermi-Energie infolge der wachsenden VEK zu ho¨heren Energien. Dies kann an
Hand der Lage der Pseudo-Bandlu¨cke verfolgt werden und ist mit dem rigid band -
Modell im Einklang. Einen weiteren Anhaltspunkt, dass die rigid band -Na¨herung
zula¨ssig ist, liefert die Untersuchung der Mischkristallreihe Nb(Cr1−xCox)2 (s. Ab-
schnitt 6.1.1, S. 193): Der Verlauf der mittleren Atomvolumina folgt in guter Na¨he-
rung der Vegardschen Regel – ein Hinweis darauf, dass sich die Bindungssituation
nicht wesentlich a¨ndert.
Die elektronischen Strukturen einer Verbindung mit den Kristallstrukturen C14,
C15 und C36 wurden in Abschnitt 4.5 (S. 161) am Beispiel von NbCo2 verglichen.
Die Zustandsdichten der Polytypen unterscheiden sich in einigen Details, aber die
Bindungssituation a¨ndert sich nicht drastisch.
Das rigid band -Modell erweist sich als nu¨tzlich, Tendenzen innerhalb der Reihe
NbTM2 qualitativ zu deuten, wie im folgenden gezeigt wird. Dennoch zeigt eine
genauere Untersuchung der elektronischen Zustandsdichten von NbTM2 einige Ent-
wicklungen, die nicht mit dem rigid band -Modell vereinbar sind. So bleibt die Lage
der Nb-Majorita¨tsba¨nder nahezu unvera¨ndert, was besonders gut an der scharfen
Kante bei ca. +3,5 eV zu erkennen ist. Weitere Abweichungen vom rigid band -Modell
werden besonders deutlich auf, wenn die beiden Endglieder der Reihe, C15-NbCr2
und C15-NbCo2, verglichen werden.
Neben der Lage der Pseudo-Bandlu¨cke a¨ndert sich auch deren Breite. Eine sehr




































Abbildung 7.5: Elektronische Zustandsdichte von NbTM2 mit TM = Cr, Mn, Fe,
Co.
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breite Pseudo-Bandlu¨cke wird in NbCr2 beobachtet, wa¨hrend sie in NbCo2 deut-
lich schmaler ist. Eine Pseudo-Bandlu¨cke in der elektronischen Struktur kann als
Kennzeichen kovalenter Bindungen aufgefasst werden. Je ho¨her der kovalente Bin-
dungsanteil ist, desto ausgepra¨gter ist die Pseudo-Bandlu¨cke. Diese Tendenz in der
Bindungssituation kann mit Hilfe der COHP-Methode analysiert werden. In Ab-
bildung 7.6 ist der Verlauf der −ICOHP(EF) der Verbindungen C15-NbTM2 mit
TM = V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni dargestellt. Fu¨r TM = Mn, Fe ist die C15-Sturktur

































Abbildung 7.6: −ICOHP(EF) in eV pro Zelle und Bindung fu¨r Nb–Nb-, Nb–TM -
und TM–TM -Wechselwirkungen in C15-NbTM2 mit TM = V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni.
Die TM–TM -Wechselwirkungen a¨ndern sich innerhalb der Reihe am sta¨rksten.
Sie weisen ein Maximum bei NbCr2 auf, das qualitativ mit der optimierten Bin-
dungssituation in dieser Verbindung erkla¨rt werden kann. In Abbildung 7.7 ist die
COHP der Cr–Cr-, Nb–Cr und Nb–Nb-Wechselwirkungen in C15-NbCr2 dargestellt.
Die Lage der Fermi-Energie von C15-NbTM2 mit TM = V, Mn, Fe, Co, Ni im rigid
band -Modell ist eingezeichnet.
In C15-NbCr2 sind die bindenden Zusta¨nde nahezu voll besetzt, die antibinden-
den leer. Erho¨ht sich die VEK weiter, so werden antibindende Zusta¨nde besetzt und
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Abbildung 7.7: COHP pro Zelle und Bindung fu¨r die Cr–Cr-, Nb–Cr und Nb–Nb-
Wechselwirkungen in C15-NbCr2; die Lage der Fermi-Energie von C15-NbTM2 mit
TM = V, Mn, Fe, Co, Ni (s. Text) ist eingezeichnet.
die TM–TM -Bindungen geschwa¨cht. Die Besetzung antibindender Zusta¨nde geht
mit der Abnahme des kovalenten Charakters dieser Bindungen einher. Die ICOHP
der entsprechenden TM–TM -Wechselwirkungen sind deutlich geringer, als gema¨ß
dem rigid-band -Modell durch die Besetzung antibindender Zusta¨nde zu erwarten
ist.
Die Nb–TM -Wechselwirkungen a¨ndern sich in der Tendenz a¨hnlich wie die TM–
TM -Wechselwirkungen, allerdings wird die Abnahme nur durch die Verringerung der
U¨berlappung Nb–TM verursacht. Antibindende Zusta¨nde werden erst im hypotheti-
schen NbNi2 besetzt. Aufgrund ihrer Anzahl ko¨nnen die Nb–TM -Wechselwirkungen
die Besetzung TM–TM -antibindender Zusta¨nde kompensieren und so die Laves-
Phase stabilisieren. Erst wenn auch Nb–TM -antibindende Zusta¨nde besetzt werden
ist die Bildung einer Laves-Phase unvorteilhaft. Wird die elektronische Zustands-
dichte von C15-NbCo2 und ein rigid-band -Modell zugrunde gelegt, so werden Nb–
TM -antibindende Zusta¨nde bei einer VEK ≥ 8,05 besetzt. Dies stimmt gut mit der
von Zhu [74] bestimmten Stabilita¨tsgrenze von VEK=8,00 fu¨r Nb-basierte Laves-
Phasen u¨berein.
Die Lage der Nb-Majorita¨tsba¨nder bleibt in der Reihe nahezu unver¨
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die Bandbreite des Nb-d-Bandes zunimmt. Dies ist auf die Verminderung des Nb–
Nb-Abstands zuru¨ckzufu¨hren. Die Zahl der besetzten Nb-Zusta¨nde bis zur Fermi-
Energie (intergrierte partielle DOS) a¨ndert sich trotz wachsender VEK vom NbCr2
zum NbCo2 nur wenig. Auch die ICOHP der Nb–Nb-Wechselwirkungen zeigt nur
geringe Vera¨nderungen.
7.3 Strukturelle Verzerrungen hexagonaler Laves-Phasen
In Abschnitt 2.2.9 (S. 29) wurde die Verzerrung einer Reihe von Kristallstrukturen
von hexagonalen Laves-Phasen beschrieben. Da sich diese Verzerrungen der A- und
B -Teilstrukturen und Abweichungen vom idealen c/a-Verha¨ltnis nicht mit Hilfe von
Packungseffekten erkla¨ren lassen, mu¨ssen die Effekte auf die chemische Bindung in
den C14-Phasen zuru¨ckzufu¨hren sein.
Verschiedene Arbeiten zur chemischen Bindung in Laves-Phasen geben unter-
schiedliche Interpretationen der Verzerrung der B -Teilstruktur: Wa¨hrend in [89] die
Verzerrung der trigonalen B5-Bipyramiden als Folge der Elektronendichte inner-
halb der Bipyramiden interpretiert wird, werden die Verzerrungen in [32, 38] mit
den Methoden der Populationsanalyse auf der Grundlage von EHT-Rechnungen in-
terpretiert. Die Untersuchungen von Johnston und Hoffmann [32] wurden an
TiFe2 durchgefu¨hrt. Darin wurden sowohl die generelle Tendenz zur Verzerrung der
B -Teilstruktur als auch Unterschiede im Grad der Verzerrung zwischen TiMn2 und
TiFe2 analysiert.
Die Untersuchungen zur chemischen Bindung in C36-Nb1−xCo2+x mit x = 0,265
(Abschnitt 4.2.4, S. 114) und C14-Nb1+xCo2−x mit x = 0,07 (Abschnitt 4.4.3, S. 146)
haben gezeigt, dass die geometrische Verzerrung der B -Teilstruktur auch mit Dich-
tefunktionalmethoden analysiert werden kann. Anstelle der Mulliken-Populationen,
die von Johnston und Hoffmann verwendet wurden, wurde in dieser Arbeit die
COHP-Methode (LMTO-ASA) zur Beschreibung der chemischen Bindung verwen-
det. Die Argumentation ist in beiden Fa¨llen analog. Berechnungen der Gesamt-
energie (FPLO) besta¨tigen die Tendenz zur Verzerrung, die aus der COHP-Analyse
abgeleitet wird.
7.3.1 Pha¨nomenologische Beschreibung der Verzerrungen
In diesem Abschnitt werden die Verzerrungen in den Kristallstrukturen der C14-
Laves-Phasen TiMn2, TiFe2, NbMn2 und NbFe2 beschrieben. Zum Vergleich wird
auch die bereits diskutierte Kristallstruktur von Nb1+xCo2−x mit x = 0,07 her-
angezogen. Diese Verbindungen weisen Verzerrungen sowohl der A- als auch der
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B -Teilstruktur auf, wobei jedoch die Verzerrungen der B -Teilstruktur insbesonde-
re der Kagome´-Netze deutlicher ausgepra¨gt sind. Tabelle 7.3 entha¨lt Angaben zum
Achsenverha¨ltnis c/a sowie interatomare Absta¨nde und Verzerrungsparameter der
A-Teilstruktur. Interatomare Absta¨nde in der B -Teilstruktur und die relative Ver-
zerrung der Kagome´-Netze sind in Tabelle 7.4 angegeben.
Tabelle 7.3: Achsenverha¨ltnis c/a, interatomare Absta¨nde (in pm) in der A-
Teilstruktur von C14-Laves-Phasen und ihre relative Verzerrung.





NbMn2 1,6376 298,4 296,4 299,0 0,9
NbFe2 1,6311 296,3 294,1 297,2 1,1
Nb1+xCo2−x (x = 0,07) 1,6236 295,4 290,0 297,1 2,3
TiMn2 [57] 1,6424 296,5 295,3 297,0 0,6
TiFe2 [53] 1,6341 293,6 290,3 294,8 1,5
Tabelle 7.4: Interatomare Absta¨nde (im pm) in der B -Teilstruktur von C14-Laves-






NbMn2 243,6 236,2 246,3 250,6 5,9
NbFe2 242,0 237,1 243,6 247,1 4,1
Nb1+xCo2−x (x = 0,07) 241,2 237,1 242,3 246,2 3,8
TiMn2 [57] 242,1 233,7 245,3 249,6 6,6
TiFe2 [53] 239,8 234,2 241,7 245,2 4,6
Die Verzerrungen der A- und B -Teilstrukturen der hier diskutierten Verbindun-
gen lassen sich folgendermaßen charakterisieren: In den B -Teilstrukturen gilt fu¨r
die interatomaren Absta¨nde Bu11 < B12 < B
c
11, d. h. die ku¨rzesten B–B -Absta¨nde
treten in den nicht durch B -Atomen u¨berkappten Dreiecken im Kagome´-Netz auf.
Dies fu¨hrt dazu, dass die trigonalen B5-Bipyramiden stets (la¨ngs c) gestaucht sind,
auch wenn das c/a gro¨ßer als der ideale Wert (
√
8/3 ≈ 1,6330) ist. Ebenso findet
man auch in der A-Teilstruktur stets, dass der Nb–Nb-Abstand la¨ngs der c-Achse
gestaucht ist, wa¨hrend die weiteren drei Nb–Nb-Absta¨nde in der ersten Koordina-
tionsspha¨re gedehnt sind.
Obwohl die Verzerrungsmuster fu¨r die hier diskutierten Verbindungen dasselbe
ist, unterscheiden sich die Verbindungen bezu¨glich der Auspra¨gung der Verzerrun-
gen, die fu¨r die Reihe NbTM2, TM = Mn, Fe, Co zu folgenden Tendenzen fu¨hrt:
1. Das c/a-Verha¨ltnis nimmt von TM = Mn zu TM = Co ab
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2. Die Verzerrung der A-Teilstruktur nimmt zu
3. Die Verzerrung der B -Teilstruktur nimmt ab
Die relative Verzerrung der B -Teilstruktur ist stets gro¨ßer als die der A-Teilstruktur,
was fu¨r die Mehrzahl der bislang strukturell charakterisierten Laves-Phasen mit
C14-Struktur beobachtet wird (s. Tabelle 2.9, S. 34 und Tabelle 2.8, S. 33). Das
c/a-Verha¨ltnis der hier diskutierten Verbindungen weicht um ho¨chstens 0,3% vom
idealen Wert ab.
Verzerrungen sowohl der A- als auch der B -Teilstruktur werden sowohl in sto¨chio-
metrischen Laves-Phasen als auch in Laves-Phasen mit Substitutionsfehlordnung
beobachtet. Die Untersuchungen an der C14- und der C36-Phase im System Nb–Co
zeigen allerdings, dass Punktdefekte durchaus die Verzerrungen beeinflussen ko¨nnen.
Im Falle der beiden Verbindungen im System Nb–Co fu¨hrt Substitutionsfehlord-
nung zu einer Zunahme der Verzerrung bezu¨glich der hypothetischen Verbindungen
der Zusammensetzung NbCo2. Die erwartete Verzerrung kann im Fall der Nb–Co-
Verbindungen nur an Hand theoretischer Rechnungen (FPLO) bestimmt werden.
Andererseits zeigt die Ro¨ntgenstrukturanalyse an Nb1−xMn2+x, dass Verzerrungen
der B -Teilstruktur nicht notwendigerweise durch Substitutionsfehlordnung in der A-
Teilstruktur beeinflusst werden. Mo¨glicherweise beeinflussen sowohl chemische Un-
ordnung als auch die damit einhergehende Valenzelektronenkonzentration die Ver-
zerrungen, so dass sich die beiden Effekte unter Umsta¨nden aufheben ko¨nnen. Die
Analyse des Einflusses von Substitutionsfehlordnung auf die Verzerrungen erfordert
daher weiterfu¨hrende Untersuchungen und soll nicht Gegenstand dieses Abschnitts
sein.
7.3.2 Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der FPLO-Methode
Erga¨nzend zu den bereits beschriebenen Optimierung der Kristallstruktur von C14-
NbCo2 wurden die Kristallstrukturen von C14-NbMn2 und C14-NbFe2 optimiert.
Hierzu wurden die freien Atomlageparameter x(B1) und z(A1) so variiert, dass
die Gesamtenergie einen minimalen Wert annimmt. Die Gitterparameter wurden
nicht variiert; es wurden die experimentell bestimmten Werte verwendet. Im Falle
von C14-NbCo2 wurde auch das c/a-Verha¨ltnis bei konstantem Volumen der Ele-
mentarzelle optimiert. In Tabelle 7.5 sind ausgewa¨hlte interatomare Absta¨nde in
den optimierten und mittels Ro¨ntgenstrukturanalyse bestimmten Kristallstruktu-
ren von C14-NbMn2, C14-NbFe2 und C14-NbCo2 (experimentell bestimmt fu¨r C14-
Nb1+xCo2−x mit x = 0,07) gegenu¨bergestellt.
Die interatomaren Absta¨nde in den optimierten Kristallstrukturen von NbMn2
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Tabelle 7.5: Ausgewa¨hlte interatomare Absta¨nde (in pm) in den optimierten (opt)
und mittels Ro¨ntgenstrukturanalyse bestimmten (exp) Kristallstrukturen von C14-
NbMn2, C14-NbFe2 und C14-NbCo2.
C14-NbMn2 C14-NbFe2 C14-NbCo2
Symbol
(opt)a (exp)a (opt)b (exp)b (opt)c (exp)d
Bu11 236,2 237,1 237,0 237,1 240,8 237,1
Bc11 249,9 250,6 247,1 247,1 241,8 246,2
B12 246,0 246,3 243,6 243,6 241,2 242,3
Az11 299,4 296,3 291,7 294,1 291,0 290,2
Axy11 298,0 299,0 297,9 297,2 296,9 297,2
aa = 486,78pm, c = 797,15pm, c/a = 1,6376.
ba = 484,14pm, c = 789,78pm, c/a = 1,6311.
ca = 482,66pm, c = 786,75pm, c/a = 1,6300.
dDaten von C14-NbNb1+xCo2−x mit x = 0,07, a = 483,29pm, c = 784,69pm, c/a = 1,6236.
und NbFe2 weichen in der B-Teilstruktur um weniger als 1 pm, in der A-Teilstruktur
um maximal 3,1 pm von den aus der Ro¨ntgenstrukturanalyse erhaltenen Absta¨nden
ab. Die gute U¨bereinstimmung theoretischer und experimenteller Datem im Falle von
NbMn2 und NbFe2 zeigt, dass die theortischen Daten von NbCo2 vertrauenswu¨rdig
sind. Daher sollte die große Abweichung im Falle von NbCo2 – wie bereits dis-
kutiert – auf chemische Unordnung in der Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x
mit x = 0,07 zuru¨ckzufu¨hren sein. Die Verzerrung der A-Teilstruktur von NbCo2
wird durch die FPLO-Rechnungen sehr gut reproduziert, wa¨hrend die Abweichun-
gen hier fu¨r NbMn2 und NbFe2 gro¨ßer sind. An dieser Stelle sei nochmals darauf
hingewiesen, dass das c/a-Verha¨ltnis nur fu¨r NbCo2 optimiert wurde. A¨nderungen
des c/a-Verha¨ltnises beeinflussen den Abstand Az11 am deutlichsten.
7.3.3 Analyse der Verzerrungen mit Hilfe der COHP-Methode
Zur Analyse der elektronischen Ursachen der Verzerrungen wurden Bandstruktur-
rechnungen nach der LMTO-ASA-Methode an sto¨chiometrischen Modellkristallen
durchgefu¨hrt. Dabei wurden nur Verzerrungen in der B -Teilstruktur betrachtet. Die
bereits beschriebenen Rechnungen an NbCo2 mit C14- und C36-Struktur haben
gezeigt, dass die Korrelation zwischen Bindungsla¨nge und Bindungssta¨rke (ausge-
dru¨ckt durch −ICOHP) im Falle der A-Teilstruktur zu gering ist, um allgemeine
Tendenzen abzuleiten. Da COHP und damit ihre Integrale ICOHP(EF) sowohl von
den Kugelradien als auch von den Absta¨nden abha¨ngen wurden die Berechnungen
an idealisierten Kristallstrukturen duchgefu¨hrt. Die Atomlageparameter wurden Ta-
belle 2.5 auf Seite 22 entnommen. Aus den Gitterparametern von C15-NbCr2, C14-
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NbMn2, C14-NbFe2, C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), C14-TiCr2 [176], C14-TiMn2 [57],
C14-TiFe2 [53] und C15-TiCo2 [251] wurden jeweils die Gitterparameter einer idea-
len C14-Struktur (ideales c/a-Verha¨ltnis) berechnet34).
Da COHP und ICOHP von Wechselwirkungen unterschiedlicher Elemente nicht
vergleichbar sind, werden die Verzerrungen anhand der Differenz zwischen den bei-
den unabha¨ngigen Bindungen im Kagome´-Netz, bezogen auf den Mittelwert der
entsprechenden ICOHP diskutiert. Diese relativen Differenzen der ICOHP werden











Die ICOHP(EF) der einzelnen Wechselwirkungen werden darin mit I(X) bezeich-
net, wobei X das Symbol fu¨r den entsprechenden interatomaren Abstand darstellt,
z. B. Bu11. I(B) steht fu¨r den Mittelwert der ICOHP aller Bindungen in der B -
Teilstruktur. Die ICOHP der Bindungen in der B -Teilstruktur, die relativen Diffe-
renzen sowie die mittlere ICOHP einer B–B -Bindung sind in Tabelle 7.6 angegeben.
Tabelle 7.6: −ICOHP(EF) (in eV pro Zelle und Bindung) und relative Differenzen
(in %) fu¨r Bindungen in der B -Teilstruktur von Modellkristallen mit idealisierter
C14-Struktur.
Verbindung I(Bu11) I(B12) I(B
c
11) ∆I11 /% ∆I12 /% I(B)
NbCr2 2,19 2,05 1,90 −14,0 0,0 2,05
NbMn2 2,11 1,96 1,84 −13,7 −0,3 1,97
NbFe2 1,88 1,77 1,66 −12,6 0,0 1,77
NbCo2 1,61 1,51 1,44 −10,2 −0,5 1,52
TiCr2 2,19 2,06 1,90 −14,3 0,4 2,05
TiMn2 2,14 1,99 1,85 −14,6 −0,2 1,99
TiFe2 1,94 1,81 1,70 −13,2 −0,3 1,82
TiCo2 1,59 1,52 1,46 −8,3 −0,2 1,52
Die Tendenz zur Verzerrung der B -Teilstruktur kann qualitativ aus der Bin-
dungsanalyse mittels COHP der idealisierten Kristallstrukturen abgeleitet werden
– in allen Fa¨llen ist I(Bu11) gro¨ßer als I(B
c
11), wa¨hrend I(B12) nicht signifikant vom
Mittelwert I(B) abweicht. Werden die −ICOHP(EF) fu¨r die jeweiligen Kristallstruk-
turen mit experimentell bestimmten Lageparametern berechnet, so beobachtet man
34)Die so bestimmten Gitterparameter sind in Tabelle A.8 in Anhang A.7 (S. 272) zusammenge-
stellt.
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fu¨r die hier diskutierten Verbindungen, dass I(Bu11) zunimmt, wa¨hrend I(B
c
11) ab-
nimmt und I(B12) gegenu¨ber dem Wert fu¨r die idealisierte Kristallstruktur nahezu
unvera¨ndert bleibt.
Daru¨ber hinaus zeigen die Betra¨ge der relativen geometrischen Verzerrungen ∆11
und der relativen ICOHP-Differenzen ∆I11 die gleiche Tendenz: sie sind in NbMn2
am gro¨ßten und nehmen u¨ber Fe zum Co als B -Element ab. Die Ti-Verbindungen
fu¨gen sich in diese Reihe ein. Dennoch unterscheiden sich die Reihen NbTM2 und
TiTM2 im Verlauf der Differenzen der −ICOHP(EF): Wa¨hrend in der Nb-Reihe
die gro¨ßte Differenz fu¨r NbCr2 auftritt und diese u¨ber NbMn2 und NbFe2 bis zu
NbCo2 stetig abnimmt, durchlaufen die entsprechenden Differenzen bei den Ti-
Verbindungen ein Maximum bei TiMn2. In TiCo2 ist ∆I11 kleiner als in NbCo2,
so dass eine Abha¨ngigkeit allein von der VEK ausgeschlossen werden kann. Die re-
lativen ICOHP-Differenzen zeigen lediglich, dass sich die untersuchten Bindungen
Bu11 und B
c
11 unterscheiden, wenn auch in den einzelnen Verbindungen unterschied-































Abbildung 7.8: (a) COHP und (b) ICOHP der Bindungen Bu11 und B
c
11 in NbMn2
mit idealisierter C14-Struktur. Die Fermi-Energie von NbMn2 ist der Nullpunkt der
Energieskala, die Lage der Fermi-Energie von NbCr2, NbFe2 und NbCo2 ist ebenfalls
angegeben.
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Die Tendenz zur Verzerrung und der Verlauf des Grades der Verzerrung ko¨nnen
dennoch qualitativ an Hand des Verlaufs der COHP in Abha¨ngigkeit von der VEK
abgeleitet werden. Als Beispiel sind die COHP und ICOHP der Bindungen Bu11
und Bc11 in NbMn2 in Abbildung 7.8 dargestellt. Die Position der Fermi-Energie
von NbCr2, NbFe2 und NbCo2 im rigid-band -Modell ist angezeigt. Unterhalb von
EF(NbCr2) sind nur bindende Zusta¨nde besetzt, wobei die COHP von B
u
11 in einem
breiten Energiebereich gro¨ßer ist als die von Bc11 und die ICOHP daher oberhalb
von −2 eV aufspalten, wobei die maximale Aufspaltung nahe der Fermi-Energie von
NbCr2 auftritt. Werden Elektronen hinzugefu¨gt, so werden antibindende Zusta¨nde
zuna¨chst nur in der Wechselwirkung Bu11 besetzt, wa¨hrend die Wechselwirkung B
c
11
bindend bleibt. Etwa 0,1 eV unterhalb von EF(NbMn2) wird schließlich auch die
Wechselwirkung Bc11 antibindend, aber die COHP dieser Zusta¨nde ist geringer als
die von Bu11, so dass die Differenz der −ICOHP(EF) bei Addition weiterer Elektronen
verringert wird. Die Tendenz zur Verzerrung ist daher in NbFe2 weniger ausgepra¨gt
und am geringsten in NbCo2. Daru¨ber hinaus werden bei der Verzerrung die anti-
bindenden Wechselwirkungen nahe der Fermi-Energie versta¨rkt, so dass die Tendenz
zur Verzerrung auch aus diesem Grund weniger ausgepra¨gt ist.
Die Interpretation im Rahmen eines rigid band -Modells kann nur als qualita-
tiv angesehen werden, da sowohl in den Laves-Phasen im System Nb–Co, C36-
Nb1−xCo2+x (x = 0,265) und C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), als auch in den Mischkris-
tallen C14-Nb(Cr1−x,Cox)2 die Verzerrung der Kagome´-Netze trotz unterschiedlicher
VEK nahezu gleich bleibt. In [38] wird darauf hingewiesen, dass substitutionelle
Fehlordnung zu anderen als nach der VEK erwarteten Verzerrungsmustern fu¨hren
kann.
7.4 Zusammenfassung
Messungen der Ro¨ntgenabsorptionsspektren belegen die chemische Verwandschaft
der Verbindungen NbTM2 (TM = Cr, Mn, Fe, Co), deren Nb–K-Spektren sich
bezu¨glich Lage und Form der Absorptionskante nur wenig unterscheiden. Die Nb–
K-Kante der Laves-Phasen ist bezu¨glich der elementaren Niobs zu ho¨heren Ener-
gien verschoben. Dies kann als Folge des Ladungstransfers vom Nb zum 3d-Metall
interpretiert werden, d. h. Nb stellt die weniger elektronegative Komponente der
Laves-Phase dar. Ein Vergleich der Nb–K-Kanten von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07),
C15-NbCo2 und C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,25) stu¨tzt diese Annahme.
Ein Vergleich der elektronischen Zustandsdichten zeigt, dass ein rigid-band -Mo-
dell eine gute Na¨herung zur Beschreibung der elektronischen Strukturen von NbTM2
(TM = Cr, Mn, Fe, Co) darstellt. Eine genauere Analyse der Zustandsdichte und
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der U¨berlappungspopulation (COHP) weist jedoch auf abnehmende Kovalenz der
TM –TM -Wechselwirkungen von NbCr2 zu NbCo2 hin. Auch die elektronische Zu-
standsdichte zeigt, dass Nb die weniger elektronegative Komponente in NbTM2 ist:
Nb-Majorira¨tszusta¨nde liegen oberhalb der Fermi-Energie.
Die Kristallstrukturen von Laves-Phasen mit C14- oder C36-Struktur zeigen im
Allgemeinen Abweichungen vom Hartkugelmodell. Dies gilt auch fu¨r die Kristall-
strukturen von C14-NbMn2, C14-NbFe2 und C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07). Quanten-
mechanischen Rechnungen zufolge fu¨hren diese Abweichungen zu einer Minimierung
der Gesamtenergie. Die experimentell beobachteten Absta¨nde in der B-Teilstruktur
von C14-NbMn2 und C14-NbFe2 werden durch die Rechnungen bis auf max. 1 pm
Abweichung reproduziert. Die Tendenz zur Verzerrung der B-Teilstruktur kann auf
unterschiedlich starke TM –TM -Wechselwirkungen entlang der Kanten von u¨ber-
kappten und nicht u¨berkappten Dreiecken im Kagome´-Netz zuru¨ckgefu¨hrt werden,
die mit Hilfe von COHP-Rechnungen analysiert wurden. Die Rechnungen zeigen,
dass die beiden Wechselwirkungen bereits in idealisierten Kristallstrukturen unter-
schiedlich sind. Die unterschiedliche Auspra¨gung der Verzerrung in verschiedenen
Verbindungen wird qualitativ richtig wiedergegeben und kann mit Hilfe eines rigid-
band -Modells veranschaulicht werden.
225
8 Zusammenfassung und Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Laves-Phasen in den bina¨ren Systemen Nb–Cr,
Nb–Mn, Nb–Fe und Nb–Co sowie den terna¨ren Systemen Nb–Cr–Co und Nb–Cr–Ni
dargestellt und charakterisiert.
Die Untersuchungen des bina¨ren Systems Nb–Co nehmen hier eine Schlu¨ssel-
position ein. Eine Neubestimmung des Phasendiagramms des Systems Nb–Co im
Bereich der Laves-Phasen besta¨tigt die Existenz von Phasen mit C14-, C15- und
C36-Struktur. Dabei wurde ein schmaler, aber signifikanter Homogenita¨tsbereich
der C36-Phase sowie schmale Zweiphasenfelder C15 + C36 und C15 + C14 experi-
mentell nachgewiesen.
Die Kristallstrukturen von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265), C15-Nb1−xCo2+x (x
= 0,12), C15-NbCo2 und C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) wurden mittels Einkristall-
Ro¨ntgenstrukturanalyse verfeinert. Im Falle von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) und
C15-Nb1−xCo2+x (x = 0,12) wird besta¨tigt, dass der Homogenita¨tsbereich durch
Substitution von Nb durch Co erzeugt wird. Die Bestimmung der Defektstruktur
von Nb-reichem C15-Nb1−xCo2+x bedarf weiterer Untersuchungen.
Im Fall von C14-Nb1+xCo2−x werden Abweichungen von der Zusammensetzung
NbCo2 durch Substitution von Co durch u¨berschu¨ssiges Nb erzeugt, wobei nur ei-
ne der beiden Co-Lagen gemischt besetzt wird. Quantenmechanische Rechnungen
zeigen, dass dieses Besetzungsmuster energetisch bevorzugt ist.
In der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) ist mehr als ein Viertel
des Nb durch u¨berschu¨ssiges Co ersetzt. Von zwei kristallographischen Nb-Lagen
wird eine bevorzugt von Co besetzt, so dass sich der Co-Anteil der beiden Lagen
etwa wie 2:1 verha¨lt. Co-Antistrukturatome sind relativ zu der Nb-Position ver-
schoben. Triebkraft dieser Verschiebungen ist die Bildung von Nb–Co-Kontakten
innerhalb der A-Teilstruktur. Gemischte Besetzung der Nb-Lagen, die Verteilung
der Co-Antistrukturatome und mit der Substitution einhergehende Verzerrungen
fu¨hren zu einer komplizierten Realstruktur. Zur Beschreibung der elektronischen
Struktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265) werden verschiedene Modelle verwendet.
Die elektronische Struktur und chemische Bindung von C14-, C15- und C36-
NbCo2 wurde vergleichend untersucht. Berechnungen der Gesamtenergie zeigen sehr
geringe Energiedifferenzen zwischen den drei Strukturen, die mit einer sehr a¨hnlichen
Bindungssituation der Polytypen im Einklang ist.
Weitere Untersuchungen an Laves-Phasen im System Nb–Co ko¨nnten mit Hilfe
von anderen Untersuchungsmethoden, beispielsweise die experimentelle Bestimmung
der Paarverteilungsfuktionen (PDF) zum besseren Versta¨ndnis der Defekstrukturen
fu¨hren. Daneben bietet sich das System Nb–Co an, den Einfluss von Substituti-
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onsfehlordnung auf physikalische und mechanische Eigenschaften der Laves-Phasen
genauer zu untersuchen. In TEM-Untersuchungen an C15-NbCo2 wurden unter-
schiedliche Stapelfehlerdichten auf der Co- und der Nb-reichen Seite des Homoge-
nita¨tsbereichs beobachtet, und auch die C14- und C36-Phase weisen unterschied-
liche Stapelfehlerdichten auf. Weitere Untersuchungen ko¨nnten zeigen, ob es einen
Zusammenhang zwischen Stapelfehlerdichte und Zusammensetzung (konstitutionelle
Stapelfehler) gibt.
In den Systemen Nb–Cr und Nb–Fe wurde der Verlauf der Gitterparameter inner-
halb des gesamten Homogenita¨tsbereichs der Laves-Phase bei ausgewa¨hlten Tempe-
raturen untersucht. Die Kristallstrukturen von C15-NbCr2 und C14-NbFe2 wurden
verfeinert. Weitere Untersuchungen sind no¨tig, um die Defektstrukturen dieser Pha-
sen aufzukla¨ren. Daru¨ber hinaus ko¨nnten sich zuku¨nftige Untersuchungen mit den
Hochtemperaturphasen im System Nb–Cr befassen, u¨ber die bislang wenig bekannt
ist.
Im System Nb–Mn wurde die Mn-reiche Seite des Homogenita¨tsbereichs bei
800 ◦C und 1100 ◦C an aus zweiphasigen (Mn(Nb) + C14) Pra¨paraten isolierten
Einkristallen untersucht. Bei 800 ◦C wird ein Kristall der Zusammensetzung NbMn2
erhalten, wa¨hrend bei 1100 ◦C ausgepra¨gte Lo¨slichkeit von Mn in der C14-Phase
beobachtet wird. Die Summenformel kann als Nb1−xMn2+x (x = 0,13) geschrieben
werden. Die Substitution von Nb durch Mn fu¨hrt zu Verschiebungen der Antistruktu-
ratome bezu¨glich der Nb-Lagen. U¨ber die Nb-reiche Seite des Homogenita¨tsbereichs
von Nb1−xMn2+x liegen bislang nur wenige Informationen vor. Auch die Bildungs-
bedingungen der mo¨glichen U¨berstruktur sowie deren Kristallstruktur sind bislang
unklar. Genaue Untersuchungen des Phasendiagramms erfordern hier zuna¨chst die
Verbesserung des Syntheseweges.
In den terna¨ren Systemen Nb–Cr–Co und Nb–Cr–Ni wurden die Kristallstruk-
turen der C14-Phasen C14-Nb(Cr1−xCox)2 und C14-Nb(Cr1−xNix)2 am Einkristall
untersucht. Neben den auch fu¨r die bina¨ren C14-Phasen beobachteten Verzerrun-
gen zeigen die Kristallstrukturen eine teilweise geordnete Verteilung von Cr und
Co bzw. Cr und Ni auf die beiden kristallographischen Lagen der B -Teilstruktur.
Mit Hilfe des DFSO-Konzeptes wurde die bevorzugte Besetzung auf der Grundlage
von EHT-Rechnungen untersucht. Zwar ko¨nnen diese Rechnungen kein quantitatives
Bild liefern, jedoch werden Tendenzen im System Nb–Cr–Co richtig wiedergegeben.
Im System Nb–Cr–Ni liefern die Rechnungen jedoch dem Experiment widerspre-
chende Ergebnisse. Die Vorhersagekraft der Methode ist also begrenzt.
Vergleichende Untersuchungen der Reihe NbTM 2, TM = Cr, Mn, Fe, Co mit-
tels Ro¨ntgenabsorptionsspektroskopie und Bandstrukturrechnungen zeigen, dass die
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chemische Bindung der untersuchten Verbindungen im wesentlichen a¨hnlich ist, aber
dass durchaus Entwicklungen innerhalb der Reihe festgestellt werden ko¨nnen. Die-
se Entwicklung wird besonders in der Verzerrung der C14-Phasen und hier speziell
der B -Teilstruktur deutlich, die in den experimentell zuga¨nglichen C14-Phasen in
NbMn2 deutlicher ausgepra¨gt ist als in NbFe2. Analysen der chemischen Bindung
mit Hilfe der COHP-Methoden zeigen eine a¨hnliche Tendenz zur Verzerrung, die
vereinfacht auch als Funktion der VEK aufgefasst werden kann. Berechnungen der
Gesamtenergie unterstu¨tzen diese Interpretation. Im Gesamtbild der elektronischen
Struktur ist eine leichte Zunahme des ionischen Bindungsanteils von TM = Cr zu
TM = Co zu erkennen.
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A.2 Berechnung von Koeffizienten in Summenformeln, Mo-
lenbru¨chen und Valenzelektronenkonzentrationen
Die Homogenita¨tsbereiche lassen sich aus den Phasendiagrammen ablesen. Es ist
jedoch wu¨nschenswert zu wissen, welcher Konzentration von Punktdefekten eine
bestimmte Zusammensetzung entspricht. Desgleichen ist bei Mischkristallreihen die
Angabe eines Substitutionsgrades x ha¨ufig aussagekra¨ftiger als die Zusammenset-
zung der terna¨ren Phase in at.-%. In diesem Zusammenhang ist auch die Berechnung
der Valenzelektronenkonzentration VEK interessant.
Bei der Umrechnung von Zusammensetzungen in Summenformeln muss der De-
fektmechanismus bekannt sein. Hier wird angenommen, dass die Defektmechanis-
men auf der A- und B -reichen Seite des Homogenita¨tsbereichs der Phase AB2 vom
anti-site-Typ sind. Sei x der Stoffmengenanteil der B -Komponente und δ die Kon-
zentration von Punktdefekten auf dem betroffenen Untergitter (Substitutionsgrad).
Die Umrechnung der beiden Gro¨ßen erfolgt nach dem Schema
Seite Formel x→ δ δ → x
A-reich (x ≤ 2/3) A(AδB1−δ)2 δ = 1− 3x/2 x = 2(1− δ)/3
B-reich (x ≥ 2/3) (A1−δBδ)B2 δ = 3x− 2 x = (2 + δ)/3
Fu¨r Mischkristallreihen AB2–AC2 verla¨uft die Umrechnung a¨hnlich. Sei der Stoff-
mengenanteil von A konstant 1/3. Dann kann als allgemeine Formel der Mischkris-
talle A(B1−δCδ)2 und fu¨r die Zusammensetzung eines Mischkristalls A1/3B2/3−xCx
geschrieben werden. Die Umrechnung zwischen x und δ erfolgt nach dem Schema
x→ δ δ → x
δ = 3x/2 x = 2δ/3
Die Valenzelektronenkonzentration VEK ist die Anzahl der Valenzelektronen ge-
teilt durch die Anzahl der Atome in einer Formeleinheit. Fu¨r die Valenzelektronen
muss eine Za¨hlregel formuliert werden. Fu¨r die in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Rech-
nungen ist die VEK eines U¨bergangsmetallatoms definiert als die Gruppennummer,
also die Anzahl der ns+(n−1)d-Elektronen, wobei n die Periodennummer (Haupt-






A.3 Untersuchungen an Nb2Co7 265
Darin sind die xi und VEKi die Molenbru¨che und Valenzelektronenzahlen der ein-
zelnen Konstituenten.
A.3 Untersuchungen an Nb2Co7
Verschiedene Autoren berichten u¨ber eine intermetallische Phase der ungefa¨hren
Zusammensetzung NbCo4 (20 at.-% Nb) oder Nb2Co7 (22,2 at.-% Nb), die sich in
einer peritektoiden Reaktion gema¨ß Co(Nb) + C36 → Nb2Co7 bildet. Die Kristall-
struktur ist unbekannt, und auch die Angaben u¨ber den Stabilita¨tsbereich sind nicht
eindeutig.
Im Zuge der hier vorgestellten Untersuchungen wurde die Nb-reiche Grenze des
Stabilita¨tsbereichs bei 1000 ◦C zu 22,6 at.-% Nb bestimmt (WDXS). Das Gefu¨ge ei-
ner wa¨rmebehandelten Legierung mit 22,7 at.-% Nb (nominell) ist in Abbildung A.1
im Hellfeld und im polarisierten Licht wiedergegeben. Neben der Hauptphase, die
im folgenden als Nb2Co7 bezeichnet wird, sind einige Ko¨rner der C36-Phase zu
erkennen, die im Hellfeld dunkel erscheinen. Einzelne Ko¨rner von Nb2Co7 ko¨nnen
insbesondere im polarisierten Licht unterschieden werden. Unterschiedliche Orien-
tierungen der Ko¨rner fu¨hren hier zu deutlichem Kontrast, wa¨hrend die C36-Phase
im polarisierten Licht nur einen geringen Orientierungskontrast zeigt.
Versuche, die wa¨rmebehandelte Probe zwecks Messung eines Pulverdiffrakto-
gramms zu mo¨rsern scheiterten aufgrund der ausgepra¨gten Duktilita¨t. Daru¨ber hin-
aus konnten auch keine Feilspa¨ne von Nb2Co7 verwendet werden, da die Probe stets
durch Abrieb vom Werkzeug (Diamantfeile, Stahlfeile) merklich verunreinigt wurde.
Die Darstellung von pulverfo¨rmigem Nb2Co7 gelang ausgehend von einer Legierung
der nominellen Zusammensetzung Nb22,2Co77,8. Diese Legierung wurde vom MPI
fu¨r Eisenforschung, Du¨sseldorf zur Verfu¨gung gestellt. Im Gusszustand besteht die-
se Legierung aus Co(Nb), C15 und Spuren C36 und ist ausreichend spro¨de um im
Hartmetallmo¨rser pulverisiert zu werden. Das Pulver wurde gesiebt und die Frak-
tion mit Partikelgro¨ße < 50µm wurde zwei Wochen bei 900 ◦C wa¨rmebehandelt
und anschließend in kaltem Wasser abgeschreckt. Ein nach der Wa¨rmebehandlung
gemessenes Pulverdiffraktogramm zeigt neben Reflexen einer Laves-Phase mit C15-
Struktur Reflexe, die Nb2Co7 zugeordnet werden. Diese lassen sich monoklin mit
den Gitterparametern a = 458,7(2) pm, b = 814,8(3) pm, c = 1192,2(3) pm und β =
94,32(2)◦ indizieren. Da bereits im mit CoKα1-Strahlung gemessenenen Pulverdif-
fraktogramm eine deutliche Verbreiterung und Anisotropie einiger Reflexe zu erken-
nen war wurde ein Pulverdiffraktogramm mit Synchrotronstrahlung aufgenommen.
Die Messung wurde von Dr. R. Dinnebier (Max-Planck-Institut fu¨r Festko¨rperfor-
schung, Stuttgart) am ID31 (ESRF, Grenoble) durchgefu¨hrt. Das Pulverdiffrakto-
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Abbildung A.1: Gefu¨ge von Nb22,7Co77,3: a) Hellfeld: Neben der Hauptphase
(Nb2Co7) sind Ko¨rner der C36-Phase zu erkennen; b) polarisiertes Licht: die Ko¨rner
von Nb2Co7 zeigen einen deutlichen Orientierungskontrast, wa¨hrend die der C36-
Phase kaum Kontrast aufweisen.
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gramm ist in Abbildung A.2 dargestellt. Die Reflexpositionen der Minorita¨tsphase
C15-Nb1−xCo2+x (berechnet fu¨r a = 673,00 pm) sind angegeben.















ID31, λ = 40,0094 pm
Nb2Co7 + C15
C15
8 9 10 11 12
Abbildung A.2: Pulverdiffraktogramm der wa¨rmebehandelten Legierung
Nb22,2Co77,8: Neben Nb2Co7 liegt eine Laves-Phase mit C15-Struktur vor, deren
Reflexpositionen angegeben sind; in der Vergro¨ßerung sind Verbreiterung und Ani-
sotropie einzelner Reflexprofile (s. Text) deutlich zu erkennen.
In der Literatur wird u¨ber wenige intermetallische Phasen der Zusammensetzung
A2B7 berichtet. Darunter kristallisiert Zr2Ni7 [243] monoklin mit a¨hnlichen Gitter-
parametern wie Nb2Co7. Fu¨r die meisten Reflexintensita¨ten ist die U¨bereinstimmung
zwischen dem gemessenen Diffraktogramm und dem fu¨r Nb2Co7 mit den Struktur-
parametern von Zr2Ni7 und den oben genannten Gitterparametern berechneten gut.
Nb2Co7 kristallisiert also gema¨ß den vorla¨ufigen Ergebnissen isotyp zu Zr2Ni7. Die
deutlichsten Abweichungen zwischen dem gemessenen und dem berechneten Diffrak-
togramm lassen sich nicht auf unterschiedliche integrale Intensita¨ten, sondern vor
allem auf unterschiedliche Reflexprofile zuru¨ckfu¨hren. Anhand der Profile ko¨nnen
die Reflexe in zwei Gruppen unterteilt werden: Wa¨hrend (h0l)-Reflexe scharf sind,
zeigen Reflexe mit k 6= 0 deutlich verbreiterte Profile, die auf eine komplizierte Real-
struktur hindeuten. Weitere Untersuchungen dazu werden zur Zeit in Zusammenar-
beit mit Dr. A. Leineweber (Max-Planck-Institut fu¨r Metallforschung, Stuttgart)
durchgefu¨hrt.
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Aus den nach der oben beschriebenen Methode dargestellten Pulvern von Nb2Co7
konnten keine fu¨r Ro¨ntgenbeugungsexperimente geeignete Einkristalle isoliert wer-
den. Ein Einkristall wurde durch chemischen Transport von Nb2Co7 mit Iod erhal-
ten. Dieser zeigt jedoch orthorhombische Symmetrie. Mo¨glicherweise wurde durch
chemischen Transport eine metastabile Modifikation von Nb2Co7 erhalten. Hier sind
ebenfalls weitere Untersuchungen erforderlich.
A.4 Verfeinerung der Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x
an Hand von Pulverdaten
Zum Vergleich mit den Ergebnissen der Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse wurde
die Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x auch an Hand von Pulverdaten nach der
Rietveld-Methode verfeinert. Ein Pulverdiffraktogramm eines Pra¨parat der nomi-
nellen Zusammensetzung Nb36,0Co64,0 (Nr. 32) nach Wa¨rmebehandlung bei 1380
◦C
wurde auf einem Huber G670-Diffraktometer mit CoKα1-Strahlung aufgenommen.
Der Untergrund wurde mit Chebyshev-Polynomen mit 15 Koeffizienten angepasst.
Die Reflexprofile wurden mit Hilfe von Pseudo-Voigt-Funktionen beschrieben, die
Asymmetrie mit einer Berar-Baldinozzi-Funktion mit 4 Termen. Die Verfeinerung
der Atomlage-, Auslenkungs- und Besetzungsparameter konvergiert zu RP = 0,024
und RBragg = 0,018. Kristallographische Daten, Atomlageparameter und a¨quivalen-
te Auslenkungsparameter sind in Tabelle 4.19, anisotrope Auslenkungsparameter in
Tabelle 4.20 zusammengefasst. Zum Vergleich sind in den Tabellen auch die mittels
Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse bestimmten Werte (s. Anschnitt 4.4.1, S. 141)
in der jeweils zweiten Zeile in Kursivschrift angegeben.
Tabelle A.1: Kristallographische Daten, Atomlageparameter und a¨quivalente Aus-
lenkungsparameter von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07).
Raumgruppe P63/mmc (Nr. 194), Z = 4, a = 483,29(5) pm, c = 784,69(8) pm
a
AtomLage x y z Ueq / pm
2 Occ.
0,1685(8) 2x 1/4 310(20) 1
Co1 6h
0,1698(2) 2x 1/4 71(5) 1
1/3 2/3 0,5647(4) 270(20) 1
Nb1 4f
1/3 2/3 0,5651(2) 93(5) 1
0 0 0 210(50) 0,87(4) Co + 0,13 Nb
M1 2a
0 0 0 78(9) 0,86(3) Co + 0,14 Nb
aKalibirerte Pulverdaten, Ergebnis der Rietveld-Verfeinerung: a = 483,34(1)pm, c =
784,64(3)pm (unkalibrierte Daten).
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Tabelle A.2: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) von C14-Nb1+xCo2−x (x
= 0,07).
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
310(30) 240(30) 360(40) 0 0 U22/2
Co1
78(6) 58(8) 71(6) 0 0 U22/2
250(20) U11 310(30) 0 0 U22/2
Nb1
109(5) U11 62(6) 0 0 U22/2
190(60) U11 240(80) 0 0 U22/2
M1
93(9) U11 47(12) 0 0 U22/2
Die Atomlage- und Besetzungsparameter nach der Rietveld-Verfeinerung stim-
men gut mit den Daten aus der Einkristall-Ro¨ntgenstrukturanalyse u¨berein. Die
Auslenkungsparameter zeigen indes deutliche Abweichungen. Fu¨r die Pulverdaten
wurde allerdings keine Absorptionskorrektur durchgefu¨hrt. Die optische Dicke der
in Transmissionsgeometrie gemessenen Probe wurde abgescha¨tzt.
A.5 Kristallographische Daten von NbCo3-Modellkristallen
Um den Vergleich mit den Lageparametern der C36-Struktur in der Raumgrup-
pe P63/mmc zu erleichtern sind die Daten in den folgenden Tabellen nicht in der
Standardaufstellung angegeben. Die Bezeichnungen der Atompositionen entprechen
denjenigen in der Kristallstruktur von C36-Nb1−xCo2+x (x = 0,265).
Tabelle A.3: NbCo3-Modellkristalle I (Co auf M1) und III (Co auf M2): ideali-
sierte Lageparameter, Raumgruppe P63mc (Nr. 186), Z = 8, a = 473,86 pm, c =
1547,64 pm.
Atom Lage x y z
Co1 6c 0,16667 −x 0,25
Co2 6c 0,5 −x 0
Co3 2b 1/3 2/3 0,375
Co3 2b 1/3 2/3 0,125
M1 2b 1/3 2/3 0,84375
M1 2b 1/3 2/3 0,65625
M2 2a 0 0 0,90625
M2 2a 0 0 0,09375
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Tabelle A.4: NbCo3-Modellkristalle Ia (Co auf M1a) und IIIa (Co auf M2a): ex-
perimentelle Lageparameter, Raumgruppe P63mc (Nr. 186), Z = 8, a = 474,14 pm,
c = 1545,84 pm.
Atom Lage x y z
Co1 6c 0,16341 −x 0,25
Co2 6c 0,5 −x 0
Co3 2b 1/3 2/3 0,37424
Co3 2b 1/3 2/3 0,12576
M1a 2b 1/3 2/3 0,8449
M1a 2b 1/3 2/3 0,6551
M2a 2a 0 0 0,9073
M2a 2a 0 0 0,0927
Tabelle A.5: NbCo3-Modellkristalle II (Co auf M1) und IV (Co auf M2): ideali-
sierte Lageparameter, Raumgruppe P 6¯m2 (Nr. 187), Z = 8, a = 473,86 pm, c =
1547,64 pm.
Atom Lage x y z
Co1 3j 0,33333 −x 0
Co1 3k 0,16667 −x 1/2
Co2 6n 0,5 −x 0,75
Co3 2h 1/3 2/3 0,625
Co3 2i 2/3 1/3 0,125
M1 2h 1/3 2/3 0,09375
M1 2i 2/3 1/3 0,59375
M2 2g 0 0 0,15625
M2 2g 0 0 0,65625
Tabelle A.6: NbCo3-Modellkristalle IIa (Co auf M1a) und IVa (Co auf M2a):
experimentelle Lageparameter, Raumgruppe P 6¯m2 (Nr. 187), Z = 8, a = 474,14 pm,
c = 1545,84 pm.
Atom Lage x y z
Co1 3j 0,32682 −x 0
Co1 3k 0,16341 −x 1/2
Co2 6n 0,5 −x 0,75
Co3 2h 1/3 2/3 0,62424
Co3 2i 2/3 1/3 0,12424
M1a 2h 1/3 2/3 0,0949
M1a 2i 2/3 1/3 0,5949
M2a 2g 0 0 0,1573
M2a 2g 0 0 0,6573
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Zur Analyse der elektronischen Struktur von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07) wird ein
2a× 2a× c-U¨berstrukturmodell mit der Summenformel Nb17Co31 formuliert. Diese
Zusammensetzung ergibt x = 0,0625, wobei 1/8 der Co2-Lagen in der C14-Struktur
mit Nb besetzt wird.
Um den Vergleich mit den Lageparametern der C14-Struktur in der Raumgrup-
pe P63/mmc zu erleichtern sind die Daten in der folgenden Tabelle nicht in der
Standardaufstellung angegeben. Die Bezeichnungen der Atompositionen entprechen
denjenigen in der Kristallstruktur von C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), wobei Nb2 ein
Nb-Atom auf der Co2-Lage darstellt.
Tabelle A.7: U¨berstrukturmodell Nb16(Co31Nb): Raumgruppe P 3¯m1 (Nr. 164), a
= 966,58 pm, c = 784,69 pm.
Atom Lage x y z
Co1 12j 0,4151 0,0849 0,25
Co1 6i 0,5849 −x 0,25
Co1 6i 0,0849 −x 0,25
Nb1 6i 0,8333 −x 0,4349
Nb1 6i 0,8333 −x 0,0651
Nb1 2d 1/3 2/3 0,4349
Nb1 2d 1/3 2/3 0,0651
Co2 3f 1/2 0 1/2
Co2 3e 1/2 0 0
Co2 1b 0 0 1/2
Nb2 1a 0 0 0
A.7 Gitterparameter von C14-Modellkristallen
In Tabelle A.8 sind Gitterparameter der fu¨r COHP-Rechnungen verwendeten idea-
len C14-Kristallstrukturen zusammengestellt. Diese wurden aus den Gitterparame-
tern von C15-NbCr2, C14-NbMn2, C14-NbFe2, C14-Nb1+xCo2−x (x = 0,07), C14-
TiCr2 [176], C14-TiMn2 [57], C14-TiFe2 [53] und C15-TiCo2 [251] nach Gl. A.2 bzw.









3/8 · a2C14 · cC14)1/3 (A.3)




Darin sind aid. und cid. die Gitterparameter einer idealen C14-Struktur, aC14 und
cC14 die experimentell bestimmten Gitterparameter der C14-Struktur und aC15 der
Gitterparameter der C15-Struktur.
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